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D Dehnung 
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DDR Deutsche Demokratische Republik 
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E E-Modul 
EBSD Elektron Backscatter Diffraction 
EDS Energiedispersive Röntgenspektroskopie (Elementanalyse im 
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KW Kohlenwasserstoffe 
LD Linz-Donawitz (Stahlherstellungsprozess) 
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MHI Mitsubishi Heavy Industries (Vergaserkonzept der 3. Generation) 
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OMB Opposed Multiburner (Vergaserkonzept der 3. Generation) 
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PRENFLO pressurised entrained flow (Flugstromvergasungsverfahren) 
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SFG Siemens Fuel Gasification (Weiterentwicklung von GSP) 
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CAS2 CaAl2Si2O8 (Anorthit) 
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[Ca,Na]2[Mg,Al]4Si2O7 Melilith 
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Die Gesellschaft steht derzeit vor dem Problem sinkender Erdölreserven sowie einem 
Klimawandel, verursacht durch schädliche Klimagase wie CO2. Dennoch muss der 
Energiebedarf Deutschlands aufgrund des geringen Anteils Erneuerbarer Energien am 
Energiemix und des stufenweisen Atomausstiegs bis zum Jahr 2020 weiterhin 
überwiegend durch fossile Brennstoffe wie Erdöl, Erdgas und Kohle gedeckt werden. 
Während die Vorräte in den Erdgaslagerstätten aus heutiger Sicht noch etwa 60 Jahre 
reichen, übersteigt hingegen der weltweite Verbrauch an Erdöl bald die Förderquote 
(„Peak-Oil“). Gleichzeitig werden die Vorräte in den Erdöllagerstätten in den nächsten 
Jahrzehnten zur Neige gehen. Daher liegt zur Sicherung der energetischen 
Grundversorgung Deutschlands auch weiterhin der Fokus auf heimischer Braunkohle, 
welche eine geschätzte Nutzbarkeit von mehr als 200 Jahren vorweisen kann und 
überwiegend in Kohlekraftwerken zur Stromerzeugung verbrannt wird. Allerdings 
kommt es bei der Verbrennung von Kohle zum Ausstoß großer Mengen des 
klimaschädlichen Treibhausgases CO2, was in Zukunft durch Anwendung von neuen 
Technologien, wie z.B. CCS, verhindert werden soll. 
Erdöl und Erdgas werden allerdings nicht nur zur Energiegewinnung genutzt, sondern 
dienen auch zur Herstellung zahlreicher Grundstoffe der chemischen Industrie und 
Produkten (Petrochemie). Daher besteht ebenfalls die Aufgabe, diese Erzeugnisse bei be-
schränkter Erdgas- und Erdölverfügbarkeit weiterhin kostengünstig herzustellen. Die 
Erdölverknappung und eine daraus resultierende unsichere Versorgung ist jedoch nicht 
nur ein Problem der heutigen Zeit. So gab es bereits vor der modernen Ölförderung vor 
dem 20. Jahrhundert Preis- und Nachfragesprünge, 1973 die erste große Ölkrise und auch 
regionale Ölknappheiten, woraufhin die Forschung an alternativen Technologien voran-
getrieben wurde. Solch eine Technologie stellt die Vergasung dar. 
Während der Vergasung reagieren kohlenstoffhaltige Rohstoffe wie Kohle oder Biomasse 
mit Sauerstoff und Wasserdampf unter reduzierenden Bedingungen zu Synthesegas 






Synthesegas wird wiederum als Ausgangsstoff für verschiedene Herstellungsverfahren von 
Produkten der chemischen Grundstoffindustrie, wie z.B. Methanol-, Ammoniak- oder 
Fischer-Tropsch-Synthese zur Erzeugung von flüssigen Kohlenwasserstoffen, verwendet. 
Aber auch die Umwandlung in Strom durch Verbrennung der Synthesegase ist möglich, 
wie es z.B. in IGCC-Anlagen praktiziert wird. Dies ermöglicht die Stromerzeugung aus 
Kohle bei reduzierter NOx- und CO2-Emmision. Daher stellt die Vergasung einen 
Schlüsselprozess für die chemische und energetische Industrie dar. 
Um Vergasungsanlagen, deren Technologie bereits in den 1920er Jahren entwickelt 
wurde, effizienter, wirtschaftlicher und ökologischer zu betreiben, arbeiten 
Wissenschaftler derzeit an der Entwicklung von Anlagen der nächsten Generation. Dabei 
kommt neben verfahrenstechnischen Aspekten auch der feuerfesten keramischen 
Ausmauerung der Vergaser eine große Bedeutung zu, die den Vergasermantel vor 
Angriffen durch Schlacke schützen soll, welche zwangsweise in Form von mineralischen 
Bestandteilen der Kohle eingebracht wird. Die Ausmauerungen bestehen derzeit aus 
hochchromoxidhaltigen Feuerfest-Steinen, welche abhängig vom Beanspruchungsort eine 
Standzeit von 3 bis 24 Monaten aufweisen. Allerdings besteht aufgrund zahlreicher 
ökologischer sowie ökonomischer Aspekte der Wunsch der Anlagenbetreiber nach 
alternativen Materialien, welche im Idealfall auch Standzeiten von 3 Jahren erreichen 
sollen. Ein intensives Werkstoff-screening in den 1970er und 80er Jahren ergab jedoch, 
dass nur Chromoxidsteine mit hohen Cr2O3-Anteilen den Prozessatmosphären und 
Schlacken bei solch hohen Temperaturen während der Vergasung standhalten. Im Zuge 
der Entwicklung von Vergasungsanlagen der dritten Generation entstanden in den letzten 
Jahren Modifikationen, die eine Senkung der auf die feuerfeste Auskleidung wirkenden 
Maximaltemperatur von 1600 °C auf 1400 °C zur Folge haben. Dies ermöglicht wiederum 
neue Untersuchungen zu Cr2O3-freien Materialien, welche mit geringerem 
Energieaufwand und CO2-Ausstoß produziert und nach dem Einsatz problemlos entsorgt 
oder recycelt werden können. Dabei kommen in erster Linie bekannte Feuerfestsysteme 
auf Basis von Aluminiumoxid (Al2O3), Zirkonoxid (ZrO2) oder Magnesiumoxid (MgO) in 
Frage, wobei der Fokus der vorliegenden Arbeit auf der Entwicklung von feuerfesten 






Al2O3 ist ein weitreichend verfügbarer und auch kostengünstiger Feuerfestwerkstoff, der 
für seine guten mechanischen Eigenschaften und hohe Resistenz gegenüber Korrosion 
durch Alkalien und saure Medien bekannt ist. Untersuchungen haben allerdings gezeigt, 
dass Al2O3 hohe Schlackeinfiltration aufweist und mit den Bestandteilen von 
Kohleschlacken zu niedrigschmelzenden Verbindungen reagiert, wodurch die 
Mikrostruktur zerstört oder aufgelöst wird. Die gezielte Verbesserung von 
handelsüblichen Al2O3-basierten Feuerfestmaterialien, um sie als Auskleidung von 
Vergasungsanlagen einsetzen zu können, ist ein bisher kaum untersuchtes und zugleich 
vielversprechendes Forschungsfeld, weshalb sich die vorliegende Arbeit mit dieser 
Problemstellung befasst. 
Um die Einsatzfähigkeit unter Vergasungsbedingungen abschätzen zu können, erfolgt im 
Rahmen dieser Arbeit einerseits die grundlegende Untersuchung der Auswirkung einer 
reduzierenden CO-Atmosphäre auf die Eigenschaften verschiedener Al2O3-basierter 
Feuerfestsysteme. Diese Ergebnisse stellen für Anlagenbetreiber ein nützliches Werkzeug 
für die Materialauswahl dar. Andererseits werden verschiedene Ansätze verfolgt, um die 
thermomechanischen Eigenschaften, das Gefüge, den Phasenbestand und den chemischen 
Charakter einer reinen Al2O3-Masse zu verbessern sowie die Korrosionsbeständigkeit zu 
erhöhen. Auf diese Weise können Schädigungen durch flüssige Kohleschlacke gezielt 
reduziert und somit ein dauerhafter Einsatz in Vergasungsanlagen ermöglicht werden. 
Dabei ist es von großer Bedeutung, Kenntnisse über die Hochtemperatureigenschaften der 
Werkstoffe sowie die wesentlichen Korrosionsmechanismen mit Kohleschlacke zu 
erlangen. 
Die Wirksamkeit der angewendeten Ansätze soll anhand zahlreicher Korrosionstests 
sowie der Analyse der Korrosionsmechanismen untersucht und die neu entwickelten 
Werkstoffe mit einem derzeit eingesetzten Cr2O3-Stein verglichen werden, um die 
Möglichkeit eines Einsatzes als Auskleidungsmaterial für Vergasungsanlagen 
abzuschätzen. 





2 Stand der Technik 
2.1 Kohle – Von der Entstehung bis zum veredelten Rohstoff 
Die nachfolgenden Abschnitte sollen einen kurzen Überblick der Prozesskette von der 
Entstehung von Kohlen (Kohlenpetrologie) bis zu ihrem speziellen Einsatz in Vergasungs-
anlagen geben. Dabei wird auch auf charakteristische Kohlebestandteile 
(Kohlenpetrographie) und weitere Veredelungsverfahren eingegangen. 
 
2.1.1 Kohleentstehung und -zusammensetzung 
Damit aus einfachen Pflanzenteilen Kohle entsteht, bedarf es verschiedener Vorausset-
zungen und Prozesse. Fallen Pflanzenteile wie Äste, Blätter, Samen, Früchte oder Blüten 
zu Boden, so werden sie normalerweise von Mikroorganismen zersetzt und aufgelöst. 
Pflanzensubstanzen können jedoch unter besonderen Bedingungen länger erhalten 
bleiben, wenn sich diese unter Sauerstoffabschluss befinden. Solche Bedingungen herr-
schen z.B. bei der Zudeckung eines Blattes vor, welches in einem Moor auf eine ruhige 
Wasserfläche fällt, absinkt und schnell und vollständig von einem Sediment überlagert 
wird. Aber auch sich rasch anhäufende Pflanzensubstanzen verhindern einen weiteren 
Zutritt von Sauerstoff, wodurch aerobe Bakterien und Pilze nach kurzer Zeit absterben. 
Daraufhin beginnt mit der Tätigkeit von anaeroben Bakterien ein mikrobiologischer 
Prozess, welcher den ersten Schritt der Inkohlung darstellt [KLA87]. Diese 
Mikroorganismen bilden Huminsäureverbindungen, welche den pH-Wert senken, 
wodurch auch die letzten zersetzenden Bakterien absterben. Sollte in dieser Phase der 
weitere Vorgang durch Aufdeckung, Eindringen von Wasser o.ä. gestört werden, beginnt 
hingegen erneut eine Zersetzung durch aerobe Mikroorganismen. 
Unter Sauerstoffabschluss geht der Mikrobiologische Prozess anschließend im nächsten 
Schritt in den Chemischen Prozess über, in welchem die Bildung von Huminsubstanzen 
und die Senkung des pH-Wertes weiter voranschreiten. Am Ende dieser 
Vertorfungsschritte liegt eine abgestorbene, mikrobenfreie und in ihrer chemischen 





Struktur kaum veränderte Pflanzensubstanz in einem stark saurem Milieu (pH-Wert = 3) 
vor. 
Nun schließt sich der Physikalische Prozess an, in dem sich unter Druck, Temperatur und 
Zeit Kohlenstoff im Pflanzenmolekül anreichert. Zunächst erhöht sich der Druck durch 
Gesteinsüberlagerung, wodurch die Porosität des Pflanzenkörpers abnimmt und 
Interzellularwasser ausgepresst wird. Mit zunehmender Tiefe in der Gesteinsschicht 
nimmt der Wassergehalt stark ab und die Temperatur überwiegt als entscheidender 
Inkohlungsfaktor. Mit fortschreitender Zeit sinkt im Torf der Wasserstoff- und 
Sauerstoffgehalt bei steigendem Kohlenstoffanteil, woraufhin entlang der Inkohlungsreihe 
Torf, Kohle und Anthrazit entsteht. Tabelle 1 gibt eine Übersicht der charakteristischen 
Änderung des Kohlenstoffgehaltes und weiterer enthaltener Elemente entlang der 
Inkohlungsreihe. Als letzte Stufe der Inkohlung entsteht Graphit, welcher frei von 
Wasserstoff und Sauerstoff ist. 
 
Tabelle 1: Elementarzusammensetzung der Produkte entlang der Inkohlungsreihe [ELB55] 
 
Anteil des Elements (Gew.-%) 
C H O N S 
Torf 58,0 6,0 33,5 2,0 0,5 
Weichbraunkohle 70,0 5,0 24,0 0,5 0,5 
Hartbraunkohle 73,0 6,0 18,0 1,5 1,5 
Steinkohle 82,0 5,0 11,0 1,5 0,5 
Anthrazit 94,0 2,5 2,0 1,0 0,5 
 
Damit jedoch mächtige Kohleflöze von mehr als 60 m Dicke entstehen können, bedarf es 
einerseits einer hohen Stoffproduktion der Pflanzen und es dürfen andererseits während 
des Inkohlungsvorgangs keine anorganischen Einschwemmungen auftreten. Dabei muss 
die Menge an absterbenden Pflanzenresten (Akkumulation) die Zersetzung überwiegen, 
was jedoch klima- und somit auch regionsabhängig ist. So entstehen in arktischen Mooren 
etwa 0,2 mm Torf pro Jahr, wohingegen in tropischen Regionen bis zu 4 mm 
Torfproduktion pro Jahr festgestellt werden konnte. Daher kommt es zur 
unterschiedlichen Ausprägung von Kohleflözen oder zusätzlich zu Unterbrechungen 
durch andere Schichten wie Sand oder Ton. 





Die Kohlenpetrographie beschäftigt sich mit der Charakterisierung der Komponenten der 
Kohlen im Makro- und Mikrobereich durch den Einsatz von Licht- und Fluoreszenz-
Mikroskopen. Kohle besteht im Wesentlichen aus Wasser, organischen Komponenten 
und nichtbrennbaren mineralischen Bestandteilen, der Asche. Die Asche wird im 
Kapitel 4.2 genauer beschrieben, weshalb im Folgenden näher auf die organischen 
Bestandteile eingegangen werden soll. Dabei erfolgt die Einteilung in sogenannte 
Mazeralgruppen, wobei Kohle im mikroskopischen Bereich aus Vitriniten und 
Huminiten, Liptiniten sowie Inertiniten zusammengesetzt ist [STA35]. 
 
 
Abbildung 1: Mazeralgruppen in Braun- und Steinkohlen (Quelle: USGS) 
 
Abbildung 1 zeigt typische Darstellungen der verschiedenen Mazeralgruppen der Braun- 
und Steinkohlen, aufgenommen im Licht- und Fluoreszenz-Mikroskop. Dabei umfassen 
die Vitrinite und Huminite die humosen pflanzlichen Gewebe wie z.B. Holz, wobei diese 
mit steigendem Inkohlungsgrad an Struktur verlieren. Unter dem Begriff Liptinite werden 
die Bitumina-haltigen Bestandteile zusammengefasst, welche aus Sporen (Sporinit), Algen 
(Alginit), Blattoberhäuten (Cutinit) und auch Harzen (Resinit) hervorgehen. Inertinite 
stellen frühe Inkohlungsprodukte humoser und bituminöser Ausgangssubstanzen dar, 
welche sich im weiteren Inkohlungsprozess nicht mehr verändern, also inert sind. Diese 
liefern keine Extraktionsprodukte und lassen sich nur bei hohen Temperaturen 
verbrennen. 
 
2.1.2 Abbau von Kohlelagerstätten im Bergbaubetrieb 
Der nachfolgende Abschnitt beschäftigt sich mit dem Abbauprinzip von Braunkohle am 
Beispiel eines Braunkohlenbergbaus im Mitteldeutschen Revier der MIBRAG. Vor der 





Erschließung eines Abbaufeldes erfolgt die Erkundung durch Bohrungen. Dabei werden 
häufig mehr als 1000 Bohrungen über eine Fläche von 10 km2 durchgeführt. Anhand der 
ausgewerteten Bohrkerne wird anschließend ein geologisches Modell der Lage der 
Kohleflöze und sonstigen Gesteinsschichten erstellt. Ist ein Kohleflöz mächtig genug für 
einen lohnenden Abbau, kommt es zur Bestimmung eines Abbaufeldes, in welchem nach 
allen nötigen Genehmigungen mehrere Jahrzehnte lang Kohle gefördert werden kann. 
 
 
Abbildung 2: Schema des Abbauprinzips in einem Tagebau (Quelle: DEBRIV) 
 
In Abbildung 2 ist schematisch der Vorgang der Kohleförderung in einem Bergbau 
dargestellt. Nach dem Abpumpen des Grundwassers zur Senkung des Grundwasserspiegels 
trägt ein erster Schaufelradbagger über eine Höhe von etwa 30 m die erste Bodenschicht 
ab, wobei er mit einer Geschwindigkeit von etwa 6 m/min auf der eigens geschaffenen 
Ebene fährt [ELB55]. Dabei werden nährstoffreicher Mutterboden sowie sonstige 
Bestandteile wie Kies oder Löß über Bandanlagen in ein Zwischenlager für ein späteres 
Wiederauffüllen und Rekultivieren befördert. Ihm folgen weitere Bagger, bis der Boden 
über dem oberen Ende des Kohleflözes abgetragen ist. Anschließend baut ein 
Schaufelradbagger die Kohle in waagerechten Schwenkbewegungen ab, welcher direkt 
mit einer Transportbandanlage verbunden ist. Auf diesem Weg gelangen mehrere tausend 
Kubikmeter Kohle pro Stunde auf einen Kohlemisch- und Stapelplatz. Während der 
Tagebau sich langsam durch die Landschaft bewegt, beginnen sogenannte Absetzer mit 
über 100 m langen Abwurfauslegern auf verschiedenen Kippstufen mit dem Befüllen der 





Rückseite des Tagebaus mit dem auf der Vorderseite abgetragenen Material. Im letzten 
Schritt wird durch Raupen Mutterboden aufgeschüttet und planiert, sodass die 
Rekultivierung beginnen kann. Häufig wird nach Schließung eines Abbaufeldes die 
restliche Grube mit Wasser geflutet, da diese aufgrund des Fehlens der Kohle nicht 
komplett mit eigenem Abtrag gefüllt werden kann. So entstehen in Regionen mit 
Kohletagebauen charakteristische Seenlandschaften. 
Nachdem die Kohle zur Gewährleistung einer konstanten Qualität gemischt wurde, 
gelangt ein Großteil in Kraftwerke, in denen durch Verbrennung der Kohle über 
Dampfturbinen Strom erzeugt wird. In den meisten Fällen befindet sich das Kraftwerk in 
direkter Nachbarschaft zum Tagebau, welcher dieses häufig nur als alleinigen Abnehmer 
versorgt. Etwa 10 % der geförderten Menge Stein- und Braunkohle wurden 2010 in 
Deutschland jedoch nicht verbrannt, sondern gelangten in Veredlungsanlagen [STA10]. 
Auf diese Weise wurden z.B. Briketts, Koks, Wirbelschichtkohle und Kohlestaub erzeugt. 
 
2.1.3 Ausgewählte Verfahren der Kohleveredlung 
Die Kohleveredlung hat im Allgemeinen das Ziel, den Brennstoff besser handhabbar zu 
machen, näher an die geplante Anwendung anzupassen, Emissionen und Reststoffe bei 
der Anwendung zu minimieren oder bestimmte Anwendungen erst zu ermöglichen 
[REI08]. Dabei kann man im weiteren Sinne in drei Veredlungsstufen unterscheiden: die 
einfache Aufbereitung der Energieträger wie Zerkleinerung, Klassierung, Sortierung und 
Trocknung, die thermischen und thermo-chemischen Konversionsprozesse wie 
Extraktion, Verflüssigung, Pyrolyse, Vergasung oder auch Verbrennung, sowie die 
Aufbereitung des Prozessproduktes wie z.B. Gasreinigung, Synthese oder Abscheidung. 
Im Folgenden sollen als bedeutende Veredlungsverfahren die Pyrolyse und die 
Verflüssigung von Kohle kurz vorgestellt werden, wohingegen die Vergasung in Kapitel 
2.2 ausführlicher betrachtet wird. 
 






Pyrolyse bezeichnet die thermische Behandlung von organischen Rohstoffen wie Braun- 
und Steinkohle, Torf, Biomasse oder auch Holz in Abwesenheit von Sauerstoff und stellt 
die einfachste Methode zur Umwandlung von Kohle in höherwertige Brennstoffe dar. 
Dabei werden durch einen Aufheizvorgang als wesentliches Verfahrenselement die 
Energieträger in flüchtige Bestandteile (Wasserdampf, dampfförmige Kohlenwasserstoffe 
und Pyrolysegas) und feste Rückstände (Koks) zersetzt. Die Pyrolyse als Oberbegriff teilt 
sich in die Prozesse Schwelung und Verkokung auf [WAN08]. Die Schwelung bezeichnet 
die Vorgänge im unteren Temperaturbereich bis etwa 700 °C, in dem zuerst die 
Kornfeuchte die Kohle verlässt und anschließend ab etwa 400 °C leichte 
Kohlenwasserstoffe, sauerstoff- und schwefelhaltige Gase sowie Teer als kondensierbares 
Hauptprodukt in die umgebende Atmosphäre abgegeben werden. Die Vorgänge im 
Temperaturbereich oberhalb 700 °C bis etwa 1200 °C werden als Verkokung bezeichnet, 
bei welcher zuerst Halbkoks und nach Abspaltung von CO und H2 letztendlich Koks 
entsteht. Da die bei der Pyrolyse ablaufenden Primär- und Sekundärreaktionen als Start- 
und Begleitreaktionen bei allen thermischen Konversionsprozessen wie Verbrennung, 
Vergasung und Hydrierung beteiligt sein können, ist diese schon seit langer Zeit intensiv 
untersucht worden. Dabei gehen die Anfänge der technischen Kohlenschwelung und 
Kohleverkokung auf das 18. Jahrhundert zurück, wobei besonders im Zuge der 
Industrialisierung die Erzeugung von Steinkohlenkoks große Bedeutung erlangte. 
Während die Schwelung nach 1950 u.a. durch die Umstellung von Haushalt- und 
Industriefeuerungen auf Öl stark an Bedeutung verloren hat, konnte die Verkokung von 
Steinkohle zur Erzeugung von Koks für den Hochofeneinsatz ihre besondere Stellung 
beibehalten. So wurden im Jahr 2010 weltweit 14 % (ca. 608 Mio. t) der Welt-
Steinkohlenförderung im Horizontalkammerofen zu Steinkohlenkoks veredelt. Die 
Erzeugung von Braunkohlenkoks hat hingegen stark abgenommen. In Deutschland sank 
die Herstellung von ca. 6 Mio. t im Jahr 1950 auf 176.000 t im Jahr 2011, wobei 
deutschlandweit nur noch 2 Herdofenverkokungsanlagen (RWE Power AG) betrieben 
werden [STA10]. 





Die Horizontalkammeröfen zur Erzeugung von Steinkohlenkoks bestehen aus mehreren 
nebeneinander liegenden Batterien, wobei abwechselnd eine Ofenkammer zur Feuerung 
und eine Kammer gefüllt mit Koks installiert sind. Die Wände der Kammern bestehen aus 
Silika-Steinen, welche einen möglichst schnellen Wärmetransport durch die Wand in die 
Kokskammer realisieren sollen [ARE08]. Um die Wärmeleitfähigkeit jedoch zu verbessern, 
wurde als Alternative zunächst Magnesit untersucht [ORY76]. Durch den Einsatz von 
Magnesit konnte zwar die Wärmeleitfähigkeit verbessert werden, jedoch spielt in 
Koksöfen besonders auch das Wärmedehnungsverhalten eine große Rolle. So traten im 
Magnesit erhebliche mechanische Spannungen auf, woraufhin ein großtechnisches 
Experiment zur Erprobung abgebrochen werden musste. Im Gegensatz dazu zeigt Silika in 
dem für den Koksofenbetrieb relevanten Temperaturbereich zwischen 900 und 1300 °C 
fast keine relative Wärmedehnung [ROH87]. Um die Wärmeleitfähigkeit der Silika-Steine 
weiter zu erhöhen, wurde eine spezielle Nachverdichtung angewandt, mit der es gelang, 
die Porosität zu senken. 
 
2.1.3.2 Kohleverflüssigung 
Die Hydrierung (Verflüssigung) hat das Ziel, Kohle auf direktem Weg möglichst 
vollständig in flüssige Kohlenwasserstoffe (KW) zu überführen. Um die Zielprodukte 
Kohlenstoff und Wasserstoff zu erhalten, muss jedoch das dreidimensional vernetzte 
Makromolekül Kohle in niedermolekulare Fragmente gespalten, durch Anlagerung von 
Wasserstoff stabilisiert sowie Sauerstoff, Schwefel und Stickstoff eliminiert werden 
[MEH08]. Das bedeutendste Verfahren stellt dabei die Sumpfphasehydrierung dar, bei der 
es im ersten Schritt durch Spaltung, Polymerisation und Kondensation zur Trennung und 
Bildung von C-C-Bindungen kommt. Anschließend erfolgt durch Hydrierung und 
Dehydrierung die Anlagerung und Abspaltung von Wasserstoff. Im Prozessschritt der 
Isomerisierung werden weitere C-C-Bindungen gespalten ohne jedoch Wasserstoff 
aufzunehmen oder die Molekülgröße zu ändern. Abschließend erfolgt durch Raffination 
die Abspaltung von S-, O- und N-Verbindungen, wodurch ein Vielstoffgemisch mit den 
Hauptfraktionen Öle und auch Asphaltene entsteht, aus dem u.a. Ottokraftstoff gewonnen 
wird.  






Neben der Pyrolyse und der Verflüssigung ist die Vergasung ein weiteres wichtiges 
Verfahren zur Veredlung von Kohle. Um die Einsatzbedingungen und Anforderungen 
von feuerfesten Werkstoffen in Vergasungsanlagen besser verstehen zu können, werden 
im Folgenden die einzelnen Vergasungsverfahren und –anlagen näher beschrieben.  
 
2.2.1 Grundlagen der Vergasung 
Im Vergleich zur Pyrolyse oder der Verflüssigung erfolgt bei der Vergasung der Einsatz 
von Reaktionspartnern, um Energieträger in brennbares Gas als einziges 
Reaktionsprodukt thermo-chemisch zu veredeln. Dabei können viele herkömmliche 
kohlenstoffhaltige Energieträger wie Kohle, Torf, Holz, Koks und Öle aber auch Reststoffe 
wie Hausmüll, Schlämme, Raffinerierückstände oder Chemieabfälle genutzt werden. Die 
bereits seit 150 Jahren für technische Zwecke genutzten Vergasungsprozesse dienen dabei 
zur Erzeugung von Brenngas, Synthesegas, Wasserstoff und Reduktionsgas, zur stofflichen 
und energetischen Verwertung von Reststoffen und Abfällen sowie zur Rückgewinnung 
von Chemierohstoffen [KRZ08]. Im Folgenden soll hauptsächlich die Vergasung von 
Kohle betrachtet werden. 
Die Kohlevergasung ist ein komplexer Prozess mit mehreren Teilschritten. Wie bereits in 
Kapitel 2.1.3.1 erwähnt, kommt es nach einer Vorwärmung und Trocknung der Kohle 
während des Aufheizens auf eine Vergasungstemperatur von etwa 700 °C zur Pyrolyse. 
Anschließend dominieren einerseits heterogene Gas-Feststoff-Reaktionen, bei denen 
Kohle bei einer Partialoxidation mit freiem (O2) oder gebundenem (H2O, CO2) Sauerstoff 
als Vergasungsmittel reagiert. Dabei wird der Sauerstoff unterstöchiometrisch bezogen auf 
den Vergasungsstoff eingesetzt (λL = 0,4…0,6), was zu reduzierenden Bedingungen in den 
Vergasungsanlagen führt. Als Nebenprodukt wird Asche bzw. Schlacke abgeschieden. 
Andererseits können parallel dazu bei ausreichend hohen Temperaturen die 
Pyrolyseprodukte bei homogenen Gasphasen-Reaktionen untereinander reagieren. 
Dadurch entsteht ein charakteristisches Vergasungsgas mit den typischen Bestandteilen 





CO2, CO, CH4, H2, H2O, H2S und NH3. In Abbildung 3 ist ein Übersichtsschema des 
Prozesses der Vergasung mit einigen Hauptvergasungsreaktionen dargestellt. 
Die bei der Vergasung entstehenden Endprodukte treten in Wechselwirkung mit der 
keramischen Ausmauerung, wobei deren Kenntnis zur Abschätzung der 
Korrosionsmechanismen von Vorteil ist. Während Asche in der Regel in Form von 
verglastem Granulat oder Staub abgezogen und analysiert werden kann, ist hingegen 
aufgrund der Komplexität des Vergasungsprozesses eine detaillierte Vorausberechnung 
der Zusammensetzung des Vergasungsgases sehr schwierig. Als wesentliche 
Einflussgrößen gelten dabei Temperatur und Druck, wobei mit steigender 
Vergasungstemperatur sich die Gaszusammensetzung hin zu CO und H2 verschiebt und 
somit CO2 und H2O zunehmend umgesetzt sowie KW abgebaut werden. So besteht unter 
Normaldruck bei Temperaturen oberhalb 950 °C das Vergasungsgas nur noch aus CO und 
H2. Eine Erhöhung des Druckes vermindert die CO- und H2-Anteile im Gas, wodurch bei 
einem Druck von 40 bar die Vergasungstemperatur deutlich über 1200 °C liegen muss, um 
CO2, H2O und CH4 nahezu vollständig in H2 und CO umzuwandeln. 
 
 
Abbildung 3: Prozessdiagramm der Kohlevergasung (nach [KRZ08]) 
 
Eine Erhöhung des Prozessdruckes ist insbesondere bei der Erzeugung von Brenngas von 
Vorteil. Aber auch bei der Herstellung von Synthesegas bewirkt ein höherer Druck eine 
Durchsatzsteigerung, eine Reduzierung des zu behandelten Gasvolumenstroms und die 
Einsparung von Kompressionsarbeit bei der Nutzung in Gasturbinen oder Synthesen, 
weshalb hier geringere CO- und H2-Anteile in Kauf genommen werden. Somit ist die 





Gaszusammensetzung letztendlich maßgeblich vom Einsatzstoff und dem 
Vergasungsverfahren abhängig. 
 
2.2.2 Einteilung der Vergasungsverfahren und -prinzipien 
Das Ziel von Vergasungsverfahren besteht darin, den Vergasungsstoff bei minimalem 
Vergasungsmitteleinsatz vollständig in die Zielkomponenten zu überführen. Dabei liegt 
das Hauptaugenmerk für eine nachfolgende Synthese auf CO und H2, für die Verwendung 
als Brenngas hingegen auf einem hohen Methanwert. Um die Güte der Vergasung zu 
charakterisieren, werden stoff- und energiebezogene Kenngrößen angegeben. Abhängig 
von der Verwendung sind wesentliche stoffspezifische Kenngrößen die Gasausbeute (aus 
dem Vergasungsstoff erzeugte Gasmenge), Synthesegasausbeute (erzeugte Menge an CO 
und H2), der Kohlenstoffvergasungsgrad (die in gasförmige Produkte überführte Menge an 
C) oder auch der Sauerstoff- und Dampfverbrauch (Menge an umgesetzten 
Vergasungsmittel). Die beiden wichtigsten energetischen Kenngrößen stellen für 
Vergasungsverfahren der Kaltgaswirkungsgrad η (Verhältnis der im Vergasungsgas 
chemisch gebundenen Enthalpie zur chemisch gebundenen Enthalpie der 
Vergasungsstoffe und –mittel) und der thermische Wirkungsgrad ηth (Verhältnis der 
chemisch gebundenen und genutzten fühlbaren Enthalpie des Vergasungsgases zur 
chemisch gebundenen und fühlbaren Enthalpie der Vergasungsstoffe und –mittel) dar. 
 
Tabelle 2: Parameter verschiedener Vergasungsverfahren (nach [KRZ08]) 
 
Vergasungsverfahren 
autotherm allotherm hydrierend 
Vergasungsstoff 
(VS) 
feste VS, flüssige 
und gasförm. KW 
flüssige und gasförm. 
KW, feste VS 
feste VS, flüssige 
und gasförm. KW 
Vergasungsmittel O2 / Luft + Dampf Dampf H2 + Dampf 
Temperatur (°C) 800 - 1600 750 - 950 700 - 900 
Druck (bar) 1 - 80 1 - 40 10 - 100 
Vergasungsprodukt H2, CO, (CH4) - Gas H2, CO - Gas CH4 - Gas 
Nebenprodukt Asche / Schlacke Asche Asche (C-haltig) 
 





Ein wesentliches Kriterium zur Einteilung von Vergasungsprozessen ist der durch die Art 
des Vergasungsmittels beeinflusste Wärmehaushalt, wobei zwischen autothermer, 
allothermer und hydrierender Vergasung unterscheiden wird (Tabelle 2). Bei der 
autothermen Vergasung findet durch den Einsatz eines sauerstoffhaltigen 
Vergasungsmittels eine Partialoxidation statt, wobei die Bereitstellung der erforderlichen 
Prozesswärme direkt durch die exotherme Oxidationsreaktion erfolgt. Bei der 
allothermen Vergasung wird hingegen Wasserdampf als Vergasungsmittel verwendet, bei 
der heterogene Wassergasreaktionen dominieren. Dabei erfolgt die Zufuhr der 
erforderlichen Wärme extern, ohne stofflich oder energetisch mit der Vergasung 
verbunden zu sein. Bei der hydrierenden Vergasung wird hingegen vorwiegend 
Wasserstoff eingesetzt, um unter erhöhtem Druck methanreiches Vergasungsgas zu 
erhalten. 
Ein weiteres wesentliches Einteilungskriterium für Vergasungsprozesse ist die Art der 
Gas-Feststoff-Kontaktierung. Dabei wird zwischen Festbett- bzw. Wanderbett-, 
Wirbelschicht- und Flugstromverfahren unterschieden. Ein wichtiges 
Unterscheidungsmerkmal ist dabei der Zustand der mineralischen Bestandteile der Kohle. 
Aufgrund der unterschiedlichen oberen Prozesstemperaturen erfolgt der Ascheabzug 
entweder trocken (Festbettverfahren mit T < 1300 °C) oder flüssig (Flugstrom- und 
Schlackebadverfahren mit T > 1300 °C). 
 
2.2.2.1 Festbettvergasung 
Bei der Festbettvergasung wandert der eingesetzte Vergasungsstoff als Schüttung von der 
Oberseite zur Unterseite durch den Vergaser. Dabei wird für eine gleichmäßige 
Durchströmbarkeit und zur Minimierung von Druckverlusten Kohlestücke mit einer 
Körnung von über 5 mm eingesetzt. Während der Vergasung kommt es in 
Festbettvergasern von oben nach unten zur Ausbildung von Zonen mit verschiedenen 
Temperaturen: die Vorwärm- und Trockenzone bis ca. 200 °C, die Pyrolysezone bis 
700 °C, die Vergasungs- bzw. Reduktionszone bis 1000 °C, die Verbrennungs- bzw. 
Oxidationszone bis 1300 °C sowie die Asche/ Schlacke-Zone. 





Je nachdem, ob das Vergasungsmittel im unteren Teil des Vergasers aufgegeben wird, 
durch die Schüttung aufsteigt und der Rohgasabzug im oberen Teil erfolgt, oder das 
Vergasungsmittel im mittleren Teil aufgegeben wird, sich absteigend mit dem 
Vergasungsmittel bewegt und der Rohgasabzug im unteren Teil erfolgt, wird in 
Gegenstrom- und Gleichstrom-Festbettvergasung unterschieden (Abbildung 4), wobei für 
industrielle Anwendungen die Gegenstromvergasung dominiert. 
 
 
Abbildung 4: Verfahrensprinzipien der Festbettvergasung [KRZ08] 
 
Bei diesem Verfahrensprinzip sind einerseits die Nutzbarkeit der Wärme aus dem 
Oxidationsprozess für die Aufheizung des Vergasungsstoffes und andererseits die geringen 
Kohlenstoffgehalte in der Asche/ Schlacke von Vorteil. Nachteilig sind hingegen die 
verfahrenstechnisch begrenzte Durchsatzleistung und die aufwendige Reinigung des 
Rohgases von flüchtigen Pyrolyseprodukten (Teere und Öle), da diese nicht in die heiße 
Vergasungszone gelangen. Charakteristisch für die Festbettvergasung sind ein geringer 
O2-Bedarf (< 0,19 m3/kg Kohle) bei relativ hohem Dampfbedarf (ca. 2 kg/kg Kohle), die 
mit 600 – 700 °C niedrige Rohgasaustrittstemperatur sowie der geringe Kohlenstoff-
vergasungsgrad (80 – 90 %) bei einer kaum auftretenden Kohlenwasserstoffzersetzung. 
Typische Vertreter der Festbetttechnik sind der Lurgi-Festbettdruckvergaser und der 





daraus hervorgegangene BGL-Schlackebadvergaser. Die Entwicklung der verschiedenen 
Vergasungsanlagen wird in Kapitel 2.2.3 detailliert behandelt.  
 
2.2.2.2 Wirbelschichtvergasung 
Im Gegensatz zur Festbettvergasung wird bei der Wirbelschichtvergasung ein 
feinkörniger Vergasungsstoff im mm-Bereich eingesetzt, welcher durch das 
Vergasungsmittel oder zusätzlich durch rückgeführtes Vergasungsgas aufgewirbelt wird. 
Abhängig von der Art der Ausbildung der Wirbelschicht kann in stationäre und 
zirkulierende Wirbelschichtvergasung unterschieden werden. Bei der stationären 
Wirbelschicht bildet sich ein sich vom darüberliegenden Gasraum (Freeboard) eindeutig 
abgrenzendes Wirbelbett aus, wobei der Vergasungsreaktor im Wirbelbettbereich nach 
unten konisch verengt ist (Abbildung 5).  
 
 
Abbildung 5: Verfahrensprinzipien der Wirbelschichtvergasung [KRZ08] 
 
Durch eine Durchmessererweiterung im Freeboard-Bereich kommt es zur Verminderung 
der Strömungsgeschwindigkeit, wodurch aus dem Wirbelbett ausgetragene Partikel 
wieder in dieses zurückfallen. Dadurch wird einerseits die Partikelverweilzeit zur 
Verbesserung des Kohlenstoffumsatzes erhöht und andererseits der freie Gasraum über 





dem Wirbelbett durch gezieltes Einstellen des Temperaturprofils durch gestufte 
Vergasungsmittelzugabe als Nachvergasungszone genutzt. Charakteristisch ist ebenfalls 
ein Zyklon mit dazugehöriger Rückführleitung, um nicht vollständig umgesetzte 
Kohlepartikel aus dem Rohgas in die Wirbelschicht zurückzuführen [ADL08]. 
Durch die Verwendung von feinerem Einsatzgut und einer höheren 
Gasströmungsgeschwindigkeit reißt die zirkulierende Wirbelschicht einen Großteil der 
Partikel mit, wodurch sich über die Vergaserhöhe ein fließender Übergang von einer 
feststoffreicheren Zone im unteren Bereich zu einer feststoffärmeren Zone im oberen 
Bereich ausbildet. Dabei wird der Feststoff rezirkuliert. Charakteristisch für die 
Wirbelschichtvergasung ist die auf etwa 1000 °C begrenzte Maximaltemperatur, um 
Partikelagglomeration infolge von Ascheerweichung zu vermeiden. Dadurch ergibt sich 
ein relativ geringer O2-Bedarf (< 0,49 m3/kg Kohle) bei mittlerem Dampfbedarf 
(ca. 0,6 kg/kg Kohle). Des Weiteren entspricht die Rohgasaustrittstemperatur der 
Maximaltemperatur im Vergaser, was zu einer überwiegenden 
Kohlenwasserstoffzersetzung und einem Kohlenstoffvergasungsgrad von 85 – 95 % führt. 




Bei der Flugstromvergasung wird der Vergasungsstoff staubförmig in den 
Vergasungsreaktor gebracht, wobei die Aufmahlung jedoch kosten- und energieintensiv 
ist sowie schlecht mahlbare oder faserige Stoffe wie Biomasse nur bedingt eingesetzt 
werden können. Die Zugabe des Vergasungsmittels erfolgt über einen oder mehrere 
Brenner, in denen sich eine Flamme ausbildet. Durch die Lage der Brenner und der daraus 
resultierenden Strömungsrichtung können zwei Verfahrensvarianten unterschieden 
werden: Einsatz von gegenüberliegend angeordneten Brennern im unteren Vergaserteil 
zur Erzeugung einer von unten nach oben gerichteten Strömung sowie Einsatz eines 
zentralen Kopfbrenners an der Oberseite zur Erzeugung einer Strömungsrichtung von 
oben nach unten (Abbildung 6). Dabei sind Flugstromvergaser mit Kopfbrenner häufig in 
zwei Zonen unterteilt, wobei der untere Teil des Reaktors zur Nachvergasung sowie 





hauptsächlich zur Abkühlung der Schlacke und des Rohgases auf 170 – 240 °C dient 
[SCH08]. 
Die während der Flugstromvergasung entstehenden hohen Temperaturen oberhalb der 
Aschschmelztemperatur (1300 – 2000 °C) lassen die Teilschritte des Vergasungsprozesses 
sehr schnell und zeitlich überlappend ablaufen. Dadurch kommt es zu einer vollständigen 
Umsetzung von Teeren, Ölen, Methan und anderen Kohlenwasserstoffen, wobei der 
Kohlenstoffvergasungsgrad über 98 % liegt. Weiterhin ist ein sehr hoher O2-Bedarf 
(0,7 m3/ kg Kohle) nötig, bei geringem Einsatz von Dampf (0 – 0,3 kg/kg Kohle). Von 
Nachteil ist die hohe Rohgasaustrittstemperatur (1400 – 1600 °C), welche besondere 
Anforderungen an die Gaskühlung stellt. Typische Vertreter dieses Verfahrens sind 
Flugstromvergasungsanlagen nach dem Texaco-Verfahren, Gaskombinat Schwarze 
Pumpe-Verfahren oder Shell-Kohlevergasungsverfahren. 
 
 
Abbildung 6: Verfahrensprinzipien der Flugstromvergasung [KRZ08] 
 
Neben dem eigentlichen Vergasungsreaktor befinden sich im Gesamtprozess der 
Vergasung noch weitere Anlagen. Diese Nebenanlagen sollen zur Vollständigkeit genannt 
werden, ohne jedoch näher auf ihre Funktionsweise einzugehen: Der Vergasung 
vorgeschaltet befinden sich Anlagen zur Aufbereitung, Lagerung und zum Transport der 
Vergasungsstoffe und –mittel in den Reaktor. Nach der Vergasung wird die anfallende 
Asche bzw. Schlacke abgezogen, behandelt und separat gelagert, um gegebenenfalls für 





andere Zwecke verwendet werden zu können. Auch das entstandene Rohgas wird 
entstaubt und in mehreren Waschprozessen von bekleidenden Reststoffen abgetrennt, um 
letztendlich Reingas zu erhalten. 
 
2.2.3 Historische Entwicklung der Vergasungsanlagen 
Bevor Erdgas als transportierfähiger fossiler Energieträger zur Verfügung stand, erfolgte 
die Gewinnung von brennbarem Gas aus Kohle über traditionelle Entgasungsprozesse in 
Gaswerken und Kokereien. Mit wachsendem Gasbedarf gegen Ende des 19. Jahrhunderts 
wurde jedoch nach neuen Wegen gesucht, um Kohle vollständig ohne das Koppelprodukt 
Koks in hochwertiges Gas umzuwandeln, dessen Qualität gleichzeitig auch einen 
Transport über größere Entfernungen wirtschaftlich macht. Dies konnte erste durch den 
Einsatz von Sauerstoff anstelle von Luft als Vergasungsmittel realisiert werden, dessen 
Herstellung in großen Mengen mit dem neu entwickelten Linde-Fränkl-Verfahren 
kostengünstig möglich war [MOD08]. Der Einsatz von Sauerstoff als Vergasungsmittel 
läutete den Beginn der Entwicklung der Vergasungsanlagen der ersten Generation ein. 
 
2.2.3.1 Vergasungsanlagen der ersten Generation 
Die Entwicklung von Anlagen zur Kohlevergasung begann weltweit mit 
Normaldruckverfahren wie dem klassischen Drehrost-Generator (Festbett), dem erstmals 
1926 in Leuna großtechnisch betriebenen Winkler-Generator (Wirbelschicht) und dem 
im Jahr 1952 in Finnland erstmals eingesetzten Koppers-Totzek-Vergaser (KT) im 
Flugstromverfahren [KRZ08]. Wie bereits erwähnt, ist im großtechnischen Maßstab eine 
Vergasung unter erhöhtem Druck (25 – 40 bar) von Vorteil, deren Entwicklung 
insbesondere in Europa und der USA und später auch in Japan vorangetrieben wurde. 
Dies führte zum ersten kommerziell betriebenen Lurgi-Festbettdruckvergaser in 
Hirschfelde in Sachsen im Jahr 1936. Dieser eignete sich für die Herstellung von Stadtgas 
(DDR und CSSR) sowie zur SNG-Erzeugung (USA) [CON97], zur Synthesegaserzeugung 
für die Herstellung von Fischer-Tropsch-Kraftstoffen (z.B. in Secunda, Südafrika), für die 
Ammoniakherstellung (z.B. in Shanxi, China) und für den Einsatz in IGCC-Kraftwerken. 





Die wichtigsten Meilensteine sowie die Generationeneinteilung sind im Zeitstrahl in 
Abbildung 7 dargestellt. 
 
 
Abbildung 7: Meilensteine der Entwicklung von Vergasungsanlagen (nach [KRZ08]) 
 
2.2.3.2 Vergasungsanlagen der zweiten Generation 
Im Jahre 1953 erfolgte die Weiterentwicklung des Lurgi-Festbettdruck-
Vergasungsverfahrens, wobei der trockene Ascheabzug durch einen schmelzflüssigen 
Schlackeabzug ersetzt wurde (BGL-Verfahren) [TUR08]. Nachdem in den 1960er Jahren 
das Interesse an der Vergasung wieder zurückging, erneuerte die Energiekrise 1973 das 
weltweite Interesse an der Kohlevergasung, was als Beginn der Entwicklung der Anlagen 
der zweiten Generation gilt. 
Im Jahr 1975 wurde durch Conoco Inc. in Westfield (Schottland) der erste BGL-
Schlackebadvergaser nach dem Festbett-Prinzip in Betrieb genommen. Parallel 
entwickelte Shell bereits in den 1950er Jahren ein Druckvergasungsverfahren für Öl. In 
einer Zusammenarbeit mit der Heinrich Koppers GmbH im Jahr 1974 wurde an einem 
Kohlenvergasungsverfahren nach dem Flugstrom-Prinzip bei erhöhtem Druck gearbeitet, 
um das Know-how von Shell mit dem atmosphärischen Koppers-Totzek-Verfahren zu 
bündeln. Dieser Prozess wurde als Shell-Koppers Coal Gasification bekannt, erhielt 
allerdings nach Beendigung der Zusammenarbeit den Namen Shell Coal Gasification 





Process (SCGP). Der Betrieb der ersten Versuchsanlage nach dem SCGP-Verfahren 
erfolgte 1976 im Shell Research Center in Amsterdam (Niederlande) [BON08a]. 
Auch der Winkler-Generator im Wirbelschicht-Prinzip wurde von der Rheinbraun AG 
(heute RWE Power AG) für einen Betrieb mit hohem Prozessdruck zum HTW-Verfahren 
weiterentwickelt und von 1978 bis 1985 in einer Pilotanlage in Frechen erprobt [ADL08]. 
Die Texaco Development Company entwickelte bereits in den 1950er Jahren ein 
Flugstromvergasungsverfahren zur Herstellung von Synthesegas aus Kohle (Texaco-
Verfahren), vergaste aber anschließend nur noch Schweröl und Ölrückstände zur 
Wasserstoffversorgung von Raffinerien und Synthesegasanlagen. Erst mit der 
Verknappung von Erdöl in den 1970er Jahren wurde die Kohlevergasung wiederbelebt 
und 1978 eine Pilotanlage in Montebello (USA) errichtet. Nach einem Übergang der 
Rechte auf die General Electric Co. im Jahre 2002 ist das Texaco-Verfahren heute auch 
unter dem Namen GE-Energy bekannt [COR80]. 
Nach Beendigung der Zusammenarbeit mit Shell entwickelte auch Krupp-Koppers (ehem. 
Heinrich Koppers GmbH; heute ThyssenKrupp Uhde) das Koppers-Totzek-Verfahren 
weiter und betrieb von 1986 bis 1989 die erste Pilotanlage nach dem PRENFLO-
Verfahren, wozu der ehemalige Saarberg-Otto-Vergaser (Schmelzbadvergaser) in 
Fürstenhausen im Saarland umgerüstet wurde [BON08b]. 
Destec und die Dow Chemical Company begannen Anfang der 1970er Jahre mit der 
Entwicklung des Destec-Verfahrens zur Vergasung von Kohle. Die erste kommerzielle 
Vergasungsanlage nach dem Destec-Verfahren wurde von 1987 bis 1995 in Plaquemine 
(USA) betrieben. Mittlerweile ist das Verfahren unter dem Namen E-Gas von Phillips 66 
(ehemals ConocoPhillips) bekannt [TRO97]. 
Besonders in der DDR stieg in den 1970er Jahren der Bedarf an Synthesegas stark an. Da 
die bestehenden Anlagen zur drucklosen Vergasung bereits alt und verschlissen waren 
und als Rohstoff nur eine problematische Salzbraunkohle zur Verfügung stand, wurde der 
VEB Gaskombinat „Schwarze Pumpe“ und das DBI in Freiberg mit der Entwicklung eines 
neuen Vergasungsverfahrens beauftragt [SCH08]. In den Jahren 1977 bis 1989 erfolgte der 
Aufbau, die Erprobung und Weiterentwicklung einer Pilotanlage, dessen 
Staubdruckvergasungsverfahren als GSP-Verfahren bekannt wurde. Nach der 1989 in 





Deutschland eingetretenen politischen Wende und dem daraus resultierenden Zugang zu 
den ausreichenden Mengen an Erdöl und Erdgas des Weltmarkts befasste sich die Firma 
Future Energy mit der Weiterentwicklung des Verfahrens zur Verwendung von 
sekundären Energieträgern wie Rest- und Abfallstoffe. Daraus entstand das heutige SFG-
Verfahren der Siemens AG, welche Vergasungsanlagen vor allem für IGCC-Kraftwerke 
bereitstellt. 
Im Jahre 2003 wurden mehr als 160 Vergasungsanlagen in 28 Ländern geplant oder 
betrieben, die eine Gesamtkapazität von mehr als 430 Mio. m3 Synthesegas aufgebracht 
hätten, was mehr als 770.000 Barrel (ca. 89 Mio. Liter) Öl pro Tag entspräche [TAB03]. 
Jedoch kam es bei einer Vielzahl der geplanten Projekte aufgrund mangelnder 
wirtschaftlicher Perspektive nicht zur Realisierung der Pläne. Derzeit sind im 
industriellen Maßstab weltweit nur vier IGCC-Kraftwerke mit integrierter 
Flugstromvergasung in Betrieb: nach den Verfahren von Shell in Buggenum 
(Niederlande), Uhde in Puertolano (Spanien), GE in Tampa (USA) und ConocoPhillips in 
Terre Haute (USA) (sog. Wabash-River-Project). 
 
2.2.3.3 Entwicklung von Vergasungsanlagen der dritten Generation 
Im Zuge der Möglichkeit der Vergasung von Biomasse und in Hinblick auf die in den 
letzten Jahren rasant steigenden Erdöl- und Erdgaspreise gibt es derzeit erneut weltweite 
Anstrengungen zur Weiterentwicklung der Kohlevergasung, insbesondere für die 
Synthesegasherstellung. Dabei werden in erster Linie die in den 1970er und 1980er Jahren 
entwickelten Verfahren der Kohledruckvergasung verbessert oder miteinander 
kombiniert, um den Bedarf an kohlenstoffhaltigen Energieträgern auch in der Zukunft zu 
decken und die Abhängigkeit von Erdöl und Erdgas zu verringern. Vor allem im Bereich 
der Effizienz ist das Entwicklungspotenzial der vorhandenen Technologien bei weitem 
noch nicht erschöpft. In solch einer Weiterentwicklung befindet sich derzeit der PWR-
Vergaser (USA), welcher durch Effizienzerhöhung die Investitions- und Betriebskosten 
von Kraftwerken mit Vergasungstechnologie senken kann [CLA06]. Auch der MHI-
Vergaser mit einer Reaktoraufteilung in Verbrennungs- und Vergasungsteil, der KBR-
Vergaser (TRIGTM) und der chinesische OMB-Vergaser mit multiplen Brennern wurden 





konzipiert, um den Wirkungsgrad zu erhöhen und die Kosten gleichzeitig zu senken 
[HAS10, ARI08, ZHO12]. 
In Deutschland befassen sich ebenfalls mehrere Erfindungen mit der Konzipierung 
verbesserter Vergasungsreaktoren. Das Patent DE 10 2006 005 626 B4 liefert 
beispielsweise einen Lösungsansatz, um bei nahezu vollständigem Kohlenstoffumsatz die 
Flexibilität von Vergasungsanlagen zu erhöhen, in denen verschiedene Festbrennstoffe 
mit einem breiten Körnungsband eingesetzt werden können [PAT08a]. Auch die 
Erfindungsmeldung DE 10 2007 006 981 A1 nutzt eine Kombination aus Wanderbett im 
unteren Teil und Flugstrom im oberen Teil des Reaktors, um die Temperatur der 
abzuscheidenden staubbeladenen Rohgase unterhalb der kritischen Aschesinterpunkte zu 
senken, wodurch ein zusätzliches Abkühlen entfällt und der Aschegehalt im Rohgas 
reduziert werden soll [PAT08b]. Dazu bilden sich vor den Vergasungsmitteldüsen 
Flammbereiche mit Temperaturen über 2000 °C aus, die eine aufwärtsgerichtete 
Zentralströmung erzeugen, in welcher die Vergasung, die thermische Behandlung von 
Nachvergasungsrohgasen sowie das Aufschmelzen und Granulieren der Aschebestandteile 
sattfindet. Diese Zentralströmung wechselt größtenteils nach unten in das Wanderbett 
über. Mit zunehmender Höhe verbreitert sich die Zentralströmung, bis sie den gesamten 
Querschnitt des Vergaserraums ausfüllt. In einer Pufferzone über dem Flugstrom kühlt 
die Strömung ab und staubbeladenes Rohgas wird abgezogen. Durch die niedrigeren 
Temperaturen sinkt die Strömung nach außen ab, umgibt als „kalte“ Wandströmung die 
Zentralströmung und mischt sich im unteren Bereich wieder in die Aufwärtsströmung 
ein. Durch diesen intern zirkulierenden Flugstrom bildet sich in der Nähe der 
Vergaserwand ein „kalter“ Reaktionsbereich aus, welcher als Nebeneffekt die auf die 
Ausmauerung wirkende Maximaltemperatur senkt. 
Wie in der Einleitung bereits erwähnt, besteht die keramische Ausmauerung aktueller 
Vergaser an hoch beanspruchten Zonen mit Temperaturen von 1600 °C aus 
hochchromoxidhaltigen Steinen, welche allerdings den Nachteil von hohen Sinter- und 
Bearbeitungskosten, einer unsicheren Verfügbarkeit, einer möglichen Bildung von 
giftigen Chrom(VI)-Verbindungen sowie einer problematischen Entsorgung mit sich 
bringen. Ein nach der oben beschriebenen Weise konzipierter Flugstromvergaser hätte 





eine Senkung der auf die feuerfeste Auskleidung wirkenden Maximaltemperatur von 
1600 °C auf schätzungsweise 1400 °C zur Folge, was auch den Einsatz Chromoxid-freier 
Materialien erlaubt. Das ermöglicht die Entwicklung neuer Werkstoffe, welche mit 
geringerem Energieaufwand und CO2-Ausstoß produziert und nach dem Einsatz 
problemlos entsorgt oder recycelt werden können, wobei auch eine Verlängerung der 
Standzeit auf 3 Jahre von Anlagenbetreibern erwünscht ist. 
 
2.3 Feuerfeste Werkstoffe in Vergasungsanlagen 
Während der Vergasungsreaktion wird der Vergaseraufbau durch hohe Temperaturen 
und Drücke beansprucht. Abhängig vom Vergasungsverfahren treten dabei Temperaturen 
im Bereich von 850 bis 2000 °C auf, wodurch die Asche einerseits fest oder andererseits 
flüssig in Form von Schlacke vorliegt, was einen maßgeblichen Einfluss auf die 
auftretende Korrosion hat. 
Bereits bei der Wirbelschichtvergasung (z.B. HTW) mit maximalen Betriebstemperaturen 
im Bereich von 850 bis 1050 °C wird die Druckbehälterwand durch ein feuerfestes 
Isoliermauerwerk vor Überhitzung geschützt [ADL08]. Dabei hat sich in den HTW-
Anlagen in Frechen, Berrenrath und Wesseling ein schalenartiger Mauerwerksaufbau aus 
Feuerleichtbeton, Feuerleichtstein, keramischem Faserpapier und abschließenden 
Feuerfeststeinen aus Mullit bewährt. Da der Preis der synthetischen Mullit-Steine 
allerding vergleichsweise hoch ist, wurden alternativ auch Materialien aus natürlichen 
Andalusitrohstoffen hoher Qualität erprobt. Diese zeigten aufgrund der niedrigen 
vorherrschenden Temperaturen unterhalb des Ascheerweichungspunktes auch nach 
28.000 Betriebsstunden keine Mängel und eignen sich somit ebenfalls als 
Auskleidungsmaterial für Wirbelschichtvergasungsanlagen. 
Die ersten Lurgi-Festbettdruckvergaser, welche bei 1000 bis 1300 °C arbeiten, wiesen eine 
doppelte Wand mit innenliegender Wasserkühlung auf und wurden zusätzlich mit einer 
Schamotteausmauerung geschützt [MOD08]. Da die in Böhlen mit mitteldeutscher 
Braunkohle betriebenen Generatoren keine Anzeichen von Korrosion oder 
Verschlackung zeigten, sahen die Betreiber auch im Druckgaswerk Schwarze Pumpe zu 





Beginn keine Ausmauerung vor. Hier kam es allerdings beim Einsatz von Niederlausitzer 
Braunkohle, welche deutlich höhere SiO2- und Fe2O3- und niedrigere CaO-Gehalte 
aufweist, zu starken Abzehrungen am metallischen Vergasermantel und zu einer 
schnellen Verringerung der Wandstärke, weshalb sofort eine Schamotteausmauerung 
nachgerüstet wurde. Da diese jedoch prozessstörende Schlackeansätze verursachte, 
erfolgten grundlegende Untersuchungen zu den Korrosion- und 
Verschlackungsproblematiken sowie zu neuen Werkstoffen. Als ein Einflussfaktor wurde 
dabei die Wärmeleitfähigkeit der feuerfesten Ausmauerung identifiziert, wobei mit 
besserer Wärmeleitung Schlackeansätze verringert werden konnten. Dies führte anfangs 
zum Einsatz von Korund anstelle von Schamotte [RIE60]. Weiterhin erfolgte die 
Untersuchung des Einflusses der Oberflächenbeschaffenheit und der Zusammensetzung 
verschiedener Feuerfestmaterialien auf die Haftung schmelzender Aschen. Demnach 
zeigten SiC-haltige und Korund-haltige Steine mit über 70 Gew.-% Al2O3 Schlacke-
abweisendes Verhalten, wobei dieses durch eine glatte Oberfläche stark begünstigt wurde. 
Vor allem aufgrund der hohen Wärmeleitfähigkeit hat sich allerdings in Lurgi-
Festbettdruckvergasern eine SiC-Ausmauerung bewährt, welche eine 
Oberflächentemperatur zur Reaktorinnenseite unterhalb des Ascheschmelzpunktes 
gewährleistet [MEH79]. 
Beim BGL-Schlackebadvergaser, bei dem Temperaturen von 1250 bis 2000 °C auftreten, 
wird ein Zoning angewendet. Oberhalb der Vergasungsmitteldüsen, bei niedrigeren 
Temperaturen, werden Al2O3-Steine eingesetzt, wobei hier die Herstellungsqualität 
entscheidender als die chemische Zusammensetzung ist [TUR08]. Dennoch kommt es hier 
aufgrund der bekannten Alkalidiffusion zum schichtweisen Abplatzen der Ausmauerung, 
was in Standzeiten von etwa 2 Jahren resultiert. Unterhalb der Düsen werden erfolgreich 
SiC-Steine oder auch temperaturbeständigere Chromsteine eingesetzt. Im Bereich der 
Vergasungsmitteldüsen erfährt die Ausmauerung jedoch einen stärkeren Schlackeangriff, 
eine höhere thermische Beanspruchung sowie auch lokale Beschädigung, wenn sich die 
Flamme zu nah am Feuerfestmaterial entwickelt. Ist dies der Fall, so entstehen 
Temperaturen von mehr als 2000 °C, was keine kommerzielle Ausmauerung auf Dauer 





zufriedenstellend standhält. Deshalb muss die Umlenkung der Flamme von der 
Betriebsweise her vermieden werden. 
Das Beispiel der Probleme der Beständigkeit der feuerfesten Ausmauerung im BGL-
Schlackebadvergaser hat gezeigt, dass insbesondere beim Vorherrschen von hohen 
Temperaturen und flüssiger Schlacke Korund- oder SiC-basierte Steine geringe 
Standzeiten aufweisen. Aus diesem Grund sollen nachfolgend die Untersuchungen zu den 
Ursachen dieser geringen Beständigkeit sowie zur Entwicklung geeigneter Materialien am 
Beispiel von Flugstromvergasern betrachtet werden. 
 
2.3.1 Entwicklung von Feuerfestmaterialien für Flugstromvergaser und 
deren Korrosionsmechanismen 
Wie in Kapitel 2.2.2 beschrieben, kann zwischen Hoch- und Niedertemperatur-
vergasungsverfahren unterschieden werden. Dabei haben sich bei niedrigen 
Vergasungstemperaturen bis 1050 °C dichte Al2O3-reiche Werkstoffe sowie 
wassergekühlte SiC-Massen bewährt [DIA75]. Diese Materialien sollten dabei zum einen 
nur sehr geringe Mengen an SiO2 enthalten, da SiO2 ab Temperaturen oberhalb 1200 °C 
bei trockener H2-Atmosphäre reduziert und aus dem Stein ausgetragen (Gleichung 1) oder 
durch Wasserdampf bei erhöhtem Druck und Temperaturen ab etwa 815 °C herausgelöst 
wird (Gleichung 2). Zum anderen sollte auch der Fe2O3-Gehalt in den Werkstoffen gering 
sein, da Eisen als Katalysator für die Zersetzungsreaktion der CO-Atmosphäre wirkt 
(Gleichung 3). Der so entstehende Kohlenstoff oder Fe2C setzt sich in Poren, Leerstellen 
oder Rissen ab und führt zur Aufweitung des Kristallgitters der Feuerfestwerkstoffe und 
daraufhin zum Abplatzen der äußeren Schicht.  
 
SiO2		H2	→	H2O		SiO↑   (1) 
2	SiO23	H2O	→	Si2OOH6↑	  (2) 
    2	CO	
Fe
↔ 	CO2		C    (3) 
 
Mit der Entwicklung von Hochtemperaturprozessen bis 1800 °C (siehe Kapitel 2.2.3.2) 
erhöhte sich auch die Anforderung an die Ausmauerung. Neben der 





Hochtemperaturbeständigkeit spielt vor allem der Kontakt mit Schlacke eine 
entscheidende Rolle. In den ersten Druckvergasungsanlagen, in denen Öl-basierte 
Rohstoffe vergast wurden, traten nur geringe Mengen an weniger aggressiven Schlacken 
auf, sodass auch hier vorzugsweise dichte Al2O3-Steine zum Einsatz kamen. Mit Beginn 
der Kohledruckvergasung erhöhte sich jedoch die Menge an Schlacke im Vergaser und 
vermehrte Wechselwirkung mit der Ausmauerung war zu erkennen, sodass anfangs 
schmelzgegossenes Al2O3 mit einer Porosität von etwa 1 % eingesetzt wurde. Des 
Weiteren zeigten Phosphat- (AlPO4) und Zement-gebundenes (CA-Phasen) Al2O3 gute 
Eigenschaften, da auf eine silikatische Bindung verzichtet werden konnte [CRO75]. 
Bakker und Crowley erkannten jedoch, dass das Feuerfestmaterial für eine höhere 
Beständigkeit eine stabile Reaktionsschicht mit der Schlacke ausbilden müsse 
(z.B. Spinelle) und erzielten erste gute Ergebnisse mit Al2O3-Cr2O3- sowie MgO-Cr2O3-
Werkstoffen in Kontakt mit Hochofenschlacke, welche die Korrosionsbeständigkeit 
schmelzgegossener Al2O3-Steine übertrafen [BAK75]. Die gute chemische Beständigkeit 
von Cr2O3 gegenüber Kohleschlacken erkannte Boow bereits im Jahre 1969 [BOO69]. 
Daraufhin haben Kennedy et al. etwa 60 verschiedene Werkstoffe aus SiC, ZrO2, Cr2O3-
Al2O3-MgO, sowie Al2O3- und MgO-basierte Materialien mit ZrO2-, SiO2- und Cr2O3-
Zusätzen auf ihre Eignung in Kontakt mit saurer und basischer Kohleschlacke hin 
untersucht. Dabei kam es bei Al2O3-reichen Materialien in Kontakt mit CaO-reicher 
Schlacke vorzugsweise zur Bildung von CA6, welches schnell abgetragen wurde. In 
Kontakt mit SiO2- sowie MgO- oder FeO-reicher Schlacke bildete sich hingegen eine 
dünne Schicht aus (Mg,Fe)O·(Al,Fe)2O3-Spinellen aus, die eine höhere Resistenz als CA6 
aufwiesen. Die SiC-Steine zeigten hingegen trotz angewendeter Wasserkühlung durch die 
Anwesenheit von Eisen verursachte Entgasungserscheinungen. 
Deutlich bessere Ergebnisse konnten mit Al2O3-Cr2O3-Werkstoffen mit 30 bis 70 Gew.-% 
Cr2O3 und schmelzgegossenen MgO-Cr2O3-Steinen erzielt werden, welche in Kontakt mit 
Schlacke eine komplexe und stabile Spinell-Schicht aus (Mg,Fe)O·(Cr,Al,Fe)2O3 ausbilden, 
die den weiteren Schlackeangriff stark verringerte [KEN78a, KEN78b, BON80]. Einen 
Auszug der ermittelten Korrosionsreichweite durch saure und basische Schlacke in 
Kontakt mit verschiedenen Werkstoffsystemen zeigt Abbildung 8. Im Vergleich dazu 





wiesen die anderen getesteten Materialien starke Korrosion auf, was auch 
Untersuchungen einer Ausmauerung mit 90 Gew.-% Al2O3 und 10 Gew.-% Cr2O3 nach 
Einsatz in einem Vergaser bestätigten [BAK83]. Jedoch wurden vor allem aufgrund der 
geringen Temperaturwechselbeständigkeit auch die favorisierten Werkstoffsysteme nicht 
als ideale Ausmauerungssteine eingestuft, welche allen Beanspruchungen in 
Vergasungsanlagen standhalten würden [BAN83]. 
 
 
Abbildung 8: Korrosionsverhalten verschiedener Werkstoffsysteme nach Korrosionstest 
bei 1500 °C für 200 h mit sauren Schlacken (oben) sowie für 500 h mit basischen 
Schlacken (unten) (nach [KEN79]) 
 
Da die Bewegung der Schlacke und folglich auch die Beanspruchung im Versuchsofen von 
Kennedy et al. gering war, konnten keine Unterschiede zwischen den Werkstoffen mit 
Cr2O3-Gehalten über 50 Gew.-% erkannt werden. Bakker et al. führten daraufhin 





Korrosionstests mit MgO-Cr2O3- und Al2O3-Cr2O3-Werkstoffen bei erhöhter 
Schlackebewegung sowie 1600 °C durch und stellten fest, dass die ungebundenen Al2O3- 
und MgO-Körner in den Werkstoffen zwar von Schlacke angegriffen werden, die 
MgCr2O4- und Cr2O3-Al2O3-Materialien mit über 55 Gew.-% Cr2O3-Gehalt allerdings 
vergleichsweise gute Beständigkeit zeigten [BAK84]. 
Auf Basis dieser Ergebnisse erfolgte durch Harbison-Walker Refractories unter der 
Bezeichnung „Aurex“ die weitere Untersuchung und kommerzielle Herstellung der 
Cr2O3-Al2O3-Steine, wobei „Aurex 75“ mit 76 Gew.-% Cr2O3 in Bereichen mit geringerer 
Beanspruchung und „Aurex 90“ bestehend aus 89 Gew.-% Cr2O3 in Bereichen mit hoher 
Beanspruchung in Texaco-Anlagen eingesetzt wurde [GUO94]. Eine Weiterentwicklung 
der MgCr2O4-Steine stellte der sogenannte Picrochromit dar, welcher aus hochreinem 
Cr2O3 sowie Magnesia mit 99 % MgO bestand und somit fast keine Verunreinigungen 
aufwies. Diese Picrochromite wurden als Produktgruppe „Radex-BCF“ von der Radex 
Austria AG (heute RHI AG) entwickelt und stetig verbessert [GUO94]. Der Picrochromit 
zeigte im Vergleich zu herkömmlichem MgCr2O4 zwar eine höhere 
Schlackebeständigkeit, wies jedoch auch eine sehr geringe Heißbiegefestigkeit (2 MPa bei 
1480 °C) sowie stärkere Rissbildung infolge von Temperaturschwankungen auf [COR82].  
Weiterhin stellen auf Basis der Untersuchungen von Bakker et al. neben MgCr2O4- und 
Cr2O3-Al2O3-Steinen Materialen bestehend aus Cr2O3, Al2O3 und ZrO2 die dritte 
bedeutende Auskleidungswerkstoffgruppe für Vergasungsanlagen dar. Die erste 
kommerzielle Entwicklung dieser Materialien erfolgte durch Lafarge Refractaires (heute 
Calderys) unter der Bezeichnung „Zirchrom 60“, welcher aus etwa 62 Gew.-% Cr2O3, 
15 Gew.-% Al2O3 und 11 Gew.-% ZrO2 bei geringen Anteilen an SiO2 bestand. Der 
„Zirchrom 60“ wurde anschließend in Hinblick auf verbesserte Korrosions- und 
Temperaturwechselbeständigkeit von Savoie Refractaires (heute Saint-Gobain) bis hin zu 
„Zirchrom 90“, bestehend aus 86 Gew.-% Cr2O3 und 7 Gew.-% ZrO2, weiterentwickelt 
[GUO94]. 
Durch den Einsatz von MgCr2O4- und Cr2O3-Al2O3-Werkstoffen besserer Qualität und 
höherem Cr2O3-Gehalt konnte bis 1982 beispielsweise die Abtragungsrate des 
Feuerfestmaterials der Texaco-Anlage in Oberhausen von 0,2 auf 0,01 mm/h gesenkt 





werden, was zwar einen großen Entwicklungserfolg, aber dennoch einen Abtrag von 
75 mm innerhalb eines Jahres bedeutete. 
Die parallel dazu erfolgte Entwicklung metallischer Werkstoffe für Vergasermantel mit 
Beständigkeit gegenüber einer typischen Vergaseratmosphäre soll in diesem Rahmen auch 
wegen fehlender Untersuchungen zum Verhalten bei Kontakt mit Schlacke bei hohen 
Temperaturen nicht berücksichtigt werden [DAP79]. 
Anfang der 1990er Jahre verringerte sich das Interesse an der reinen Kohlevergasung, 
wobei die Vergasung von Biomasse sowie Vergasungsanlagen gekoppelt in Kraftwerken 
(IGCC) zur Stromerzeugung mit reduzierter NOx- und CO2-Emission in den Fokus 
rückten. Dabei werden teilweise neben Kohle auch Sekundärrohstoffe niedriger Qualität, 
wie z.B. Alt- und Schweröl oder weitere Abfallstoffe, verwendet, wodurch aggressive 
Schlacken in den Prozess gelangen, welche die Korrosionsschäden verstärken. Im Rahmen 
der aufkommenden Entwicklung hin zu IGCC-Kraftwerken beschrieb Bakker im Jahr 
1993 den aktuellen Stand zu Feuerfestwerkstoffen in Flugstromvergasungsanlagen. 
Demnach haben Erfahrungen gezeigt, dass mit Al2O3-Cr2O3-Materialien geringfügig 
bessere Ergebnisse zu erzielen seien als mit MgCr2O4-Steinen. Jedoch empfiehlt sich in 
beiden Fällen ein Mindestgehalt von 75 Gew.-% Cr2O3 [BAK93]. Aufgrund der geringfügig 
schlechteren Beständigkeit von Cr2O3-MgO sank deren Bedeutung und Verwendung im 
Laufe der Jahre. Zusätzlich haben neuere Untersuchungen gezeigt, dass bei diesen 
Materialien eine erhöhte Gefahr der Bildung von giftigen Chrom(VI)-Verbindungen 
besteht, weshalb derzeit überwiegend nur noch Cr2O3-Al2O3(-ZrO2)-Werkstoffe in 
Vergasungsanlagen eingesetzt werden [BEN11]. Fahrion erkannte jedoch, dass die von 
Schlacke infiltrierten Bereiche der Ausmauerungssteine aufgrund von 
Temperaturschwankungen („Spalling“) abplatzen und die Cr2O3-reichen Materialien somit 
schrittweise zerstört werden, was der Hauptkorrosionsmechanismus solcher Steine in 
Vergasungsanlagen darstellt [FAH90]. 
In einigen Vergasungsanlagen wird bei Vergasungstemperaturen oberhalb 1600 °C 
gänzlich auf eine Ausmauerung verzichtet und ein sogenannter Kühlschirm angewendet. 
Dabei wird der Reaktormantel von einer Wand, bestehend aus wassergekühlten 
metallischen Rohren mit aufgeschweißten Bolzen, geschützt. Zwischen den Bolzen 





befindet sich eine wenige Millimeter dicke feuerfeste Rammmasse, welche abhängig von 
der nötigen Wärmeleitfähigkeit aus Al2O3, Al2O3-Cr2O3 oder bevorzugt SiC besteht. Die 
während des Prozesses auftretende Schlacke kühlt am Kühlschirm ab, erstarrt und bildet 
die eigentliche Schutzschicht. Mit zunehmender Dicke der Schlackeschicht verringert 
sich die Kühlwirkung, sodass ab einem gewissen Abstand zu den Kühlrohren weitere 
anfallende Schlacke nicht mehr erstarrt und an der Schlackewand nach unten abfließt, wo 
sie aus dem Reaktor abgezogen wird. Dieser Schutz des Vergasermantels findet derzeit 
bevorzugt in den Vergasern von Siemens, Shell und Uhde Anwendung, wobei dadurch 
Standzeiten von bis zu 10 Jahren erzielt werden können. Die Technologie des 
Kühlschirms weist jedoch auch Nachteile auf. So bildet sich einerseits bei 
Vergasungsstoffen mit Aschegehalten unterhalb 1 Gew.-% keine Schlackeschutzschicht 
aus. Andererseits ist diese Wasserkühlung sehr energieintensiv, wodurch der 
Wirkungsgrad der Vergasungsanlage sinkt. Auch bei einem plötzlichen Ausfall der Anlage 
fällt die Temperatur im Vergaser innerhalb weniger Minuten stark ab, was ein erneutes 
Aufheizen bis zur Zündtemperatur erfordert. Aus diesem Grund setzen u.a. GE- und 
Phillips 66 in ihren Vergasungsanlagen auch heute noch eine gekühlte feuerfeste 
Ausmauerung ein, weshalb auch nach der Entwicklung der Technologie des Kühlschirms 
weiterhin Untersuchungen und Entwicklungen zu Auskleidungswerkstoffen 
vorangetrieben wurden. 
Guo et al. untersuchten die Mikrostruktur von kommerziellen Cr2O3-Al2O3-ZrO2-
Materialien vor und nach Korrosionstests mit CaO-reicher Asche sowie nach 800-
stündigem Einsatz in einer Texaco-Anlage. Sie erkannten, dass sich mit steigendem ZrO2-
Gehalt zwar die Temperaturwechselbeständigkeit erheblich verbessert, jedoch zeigte auch 
hier nur der Werkstoff mit 90 Gew.-% Cr2O3 keine Änderung der Mikrostruktur infolge 
der Korrosion. Aufgrund der hohen Cr2O3-Gehalte konnte wiederum eine Zerstörung 
durch Spalling beobachtet werden [GUO97]. Daraufhin stellten Guo und Zhang eigene 
Cr2O3-Al2O3-ZrO2-Materialien her, um den Einfluss von ZrO2 und Al2O3 auf die 
thermomechanischen Eigenschaften und die Korrosionsbeständigkeit zu untersuchen 
[GUO99]. Demnach lässt sich durch die Zugabe von 4 bis 8 Gew-%. Al2O3 zu Cr2O3-ZrO2 
die Kaltdruckfestigkeit von etwa 33 auf 128 MPa erhöhen, um somit eine ausreichende 





Festigkeit für den Einsatz in Vergasungsanlagen zu gewährleisten. Die Erhöhung des 
ZrO2-Gehaltes in Cr2O3-Al2O3-Werkstoffen mit 6 Gew.-% Al2O3 verbessert zwar einerseits 
durch eine optimierte Mikrostruktur die Thermoschockbeständigkeit (Maximum bei 
6 Gew.-% ZrO2), erhöht andererseits aber auch die Porosität, was wiederum 
Schlackeinfiltration begünstigt. Korrosionstests anhand von Tiegel, bestehend aus den 
untersuchten Zusammensetzungen, zeigten erneut, dass bei einem Gehalt von weniger als 
90 Gew.-% Cr2O3 die komplette Schlacke eingedrungen war. In neueren Untersuchungen 
konnte nachgewiesen werden, dass ZrO2 nicht mit der Schlacke reagiert, aber durchaus in 
der Schlacke gelöst zu finden ist [KIM08].  
Rawers et al. berichteten im Jahre 1999 von Tiegeltests an Cr2O3-Al2O3-Steinen mit 45, 75 
und 95 Gew.-% Cr2O3, wobei ab einem Gehalt von 85 Gew.-% Cr2O3 keine 
Wechselwirkungen mit Schlacke zu erkennen waren. Dadurch dringt die Schlacke jedoch 
ungehindert in den Stein ein [RAW99]. Zum selben Ergebnis kamen Dogan et al., welche 
einen Stein mit 90 Gew.-% Cr2O3 nach 18-monatigem Einsatz untersuchten. Nach 
derzeitigem Erkenntnisstand wächst in Kontakt mit Schlacke auf einem Cr2O3-Al2O3-Stein 
eine Schicht, bestehend aus FeAl2O4, auf, welche während des Prozesses stabil bleibt. 
Unterhalb dieser Schicht verbindet sich das Cr2O3 mit Fe2O3 aus der Schlacke und bildet 
eine dichte, etwa 5 bis 10 µm dicke, FeCr2O4-Schicht, bestehend aus ca. 24 Gew.-% Fe, die 
weitere Diffusion von Eisen aus der Schlacke in den Stein sowie Al2O3 aus dem Stein in 
die Schlacke verhindert. CaO, SiO2 und Alkalien können jedoch ungehindert durch die 
Matrix und Poren tief in den Werkstoff eindringen, wo vor allem CaO die Auflösung der 
Cr2O3-Matrix durch Bildung von Ca(CrO2)2 bewirkt. Trotz des starken Eindringens ist 
eine Auflösung des Cr2O3-Materials nur in sehr geringem Maße im Matrix-Bereich zu 
erkennen [DOG01, RAW01, RAW02, BEN11, NAK11]. Zusätzlich bilden sich aufgrund der 
unterschiedlichen chemischen und physikalischen Eigenschaften der sich bildenden 
Schichten im infiltrierten Bereich Risse parallel zur Oberfläche aus, welche sich im 
weiteren Verlauf verbinden und Abplatzungen (Spalling) verursachen [DOG02a]. 
Abbildung 9 zeigt eine REM-Aufnahme im BSE-Modus von Schichten, welche sich auf 
einem Cr2O3-Al2O3-Stein nach Kontakt mit Schlacke zwischen 1400 und 1500 °C für ca. 
2000 h bei einem Sauerstoffpartialdruck von 10-8 bar bilden. 







Abbildung 9: REM-Aufnahme eines Cr2O3-Al2O3-Steins nach Kontakt mit Kohleschlacke 
(1 - Schlacke, 2 - FeAl2O4-Schicht, 3 - FeCr2O4-Schicht, 4 - Cr2O3-Al2O3-Korn, 5 - mit 
Schlacke gefüllte Pore, 6 – Feuerfest-Schlacke-Zwischenschicht in Pore) [BEN11] 
 
Da trotz geringer Wechselwirkung mit Kohleschlacke der infiltrierte Bereich der Cr2O3-
Steine während des Einsatzes abplatzt und so die Dicke der Ausmauerung schrittweise 
abnimmt, führt nur eine Verringerung der Infiltrationstiefe zur Verbesserung der 
Korrosionsbeständigkeit dieser Werkstoffe. Aus diesem Grund wurde im Labor ein Stein 
mit 80 Gew.-% Cr2O3 mit weniger als 5 Gew.-% Phosphat-basiertem Material (AlPO4, 
CrPO4, u.a.) modifiziert und zusammen mit einem unbehandelten Stein für 24 h bei 
1600 °C unter Argon-Atmosphäre einem Schlackeangriff ausgesetzt. Als Ergebnis zeigte 
der Phosphat-behandelte Stein eine Schlackeeindringtiefe von etwa 1 mm im Vergleich 
zu 20 mm des normalen Steins, was auf eine verschlossene Mikrostruktur zurückgeführt 
wurde [DOG02b]. Im Schlackeinfiltrationsbereich konnten zwischen den Cr2O3-Al2O3-
Körnern zwei Glasphasen nachgewiesen werden. Eine der Glasphasen stellte eine 
kugelförmige Phosphat-reiche Phase dar, welche mit CaO, MgO und FeO der Schlacke 
reagierte (z.B. zu Ca3(PO4)2). Dadurch bildete sich aus der ursprünglichen Schlacke eine 
SiO2-reiche Phase aus, welche die Phosphat-Phase umschließt. Durch die daraus 
resultierende Viskositätserhöhung wurde die Schlackeinfiltration verlangsamt oder gar 
gestoppt [KWO06, KWO07]. Zusätzlich senkten die Phosphate aufgrund einer erhöhten 





Sinterwirkung die Porosität der Cr2O3-Steine und verbesserten zusätzlich deren 
Thermoschockbeständigkeit. In Zusammenarbeit mit Harbison-Walker Refractories Co. 
wurden industriell Cr2O3-Steine mit Phosphaten hergestellt und in die Ausmauerung 
eines Vergasers eingebaut. Nach 237 Betriebstagen zeigten die optimierten Steine keine 
Risse parallel zur Oberfläche, 5 bis 10 mm Schlackeeindringtiefen (im Vergleich zu 22 bis 
45 mm bei herkömmlichen Steinen) sowie deutlich geringere Schädigungen durch 
Spalling, was sich in 30 % weniger Abtrag widerspiegelte [BEN06b]. Diese mit Phosphor 
modifizierten Cr2O3-Steine werden inzwischen von Harbison-Walker Refractories Co. 
unter der Bezeichnung „Aurex 95P“ gehandelt und stellen die bedeutendste Verbesserung 
auf dem Gebiet der Chromoxid-haltigen feuerfesten Werkstoffe für Vergasungsanlagen 
der letzten 25 Jahre dar. 
Neben dem Einsatz von Phosphaten wird aktuell auch die Zugabe von Kohlenstoff zu 
Cr2O3 zur Reduzierung der Schlackeinfiltration untersucht [BEN10]. In ersten Versuchen 
konnte gezeigt werden, dass im Vergleich zu einem unbehandeltem Cr2O3-Material ein 
mit 2 Gew.-% Petrolpech infiltrierter Cr2O3-Al2O3-Stein (90 Gew.-% Cr2O3) nach 
rotierendem Korrosionstest bei 1600 °C für 5 Stunden in reduzierender Atmosphäre 
geringere Infiltrationstiefen durch Vergaserschlacke aufwies. Eine Wechselwirkung des 
Kohlenstoffs mit Cr2O3 bzw. Al2O3 konnte bisher nicht beobachtet werden. 
 
2.3.2 Entwicklung von Chromoxid-freien Feuerfestwerkstoffen 
Neben der Verbesserung von hochchromoxidhaltigen Feuerfeststeinen wurde sich seit 
2003 auch mit der Entwicklung von Materialien mit niedrigem Cr2O3-Gehalt 
(< 30 Gew.- %) oder gar Cr2O3-freien Werkstoffen befasst. Vor allem die hohen 
Rohstoffkosten und energieintensive Sinterung (1750 °C) sowie Nachbearbeitung, die in 
naher Zukunft teilweise unsichere Cr2O3-Rohstoffversorgung, die mögliche Bildung von 
giftigen Chrom(VI)-Verbindungen während des Einsatzes, die problematische Entsorgung 
sowie die Tatsache, dass auch die derzeit eingesetzten Materialien nur eine Standzeit von 
3 bis 24 Monaten aufweisen, sorgten auch bei Anlagenbetreibern für den Wunsch nach 
alternativen Werkstoffen [BEN04a]. Dies führte erneut zu einer Vielzahl von 





Untersuchungen in verschiedenen Werkstoffsystemen, da sich im Vergleich zu den in den 
1970er und 1980er Jahren getesteten Werksoffen auch die Feuerfesttechnologie verbessert 
hat, neue und reinere Rohstoffe zur Verfügung stehen und die Beanspruchungen in 
Vergasern genauer bekannt sind [BEN05b]. Erste Untersuchungen befassten sich mit der 
Verbesserung der Mikrostruktur von MgAl2O4-Materialien und Al2O3-Feuerfestkeramiken 
mit und ohne Zugabe von SiC [BEN04b].  
Guo berichtete von in China erprobten Al2O3-Cr2O3-Werkstoffen mit dichten Korund-
Körnern, welche durch die Zerkleinerung von schmelzgegossenen Blöcken hergestellt 
wurden. Weiterhin erfolgte auch die Untersuchung der mechanischen Eigenschaften von 
hochreinen Korund-Materialien, gesintert bei etwa 1780 °C. Diese Werkstoffe eigneten 
sich jedoch nur für einen Einsatz in Öl-Vergasungsanlagen mit geringerer korrosiver 
Beanspruchung [GUO04]. 
Medvedovski und Chinn legten ihren Fokus auf Materialien, die im Allgemeinen gute 
Korrosionseigenschaften bei hohen Temperaturen, geringe Benetzung durch Schlacke und 
gute Thermoschockbeständigkeit zeigen. Im Rahmen der Untersuchungen wurden an 
Tiegeln, bestehend aus SiC-basierten Keramiken (ABSC), Zirkon-Keramiken, dichtem 
Y2O3-stabilisiertem ZrO2 sowie Al2O3-ZrO2-Keramiken im Labor Korrosionstests bei 
1500 °C für eine Stunde unter Normalatmosphäre mit Kohlevergaserschlacke 
durchgeführt [MED04]. Nach dem Korrosionstest zeigte ABSC keinerlei 
Schlackeeindringen, wohingegen bei Al2O3-ZrO2 und ZrO2 Eindringtiefen von etwa 1 mm 
und zusätzlich Rissbildung zu erkennen waren. Die Zirkon-Keramiken mit SiO2 zeigten 
aufgrund der höheren Thermoschockbeständigkeit keine Risse, wiesen allerdings eine 
Eindringtiefe von 2,5 mm bedingt durch die höhere Porosität auf. 
Müller et al. untersuchten die Beständigkeit von HfO2, HfSiO4, ZrSiO4 und NiAl2O4 
gegenüber Schlacke aus einer PPCC-Testanlage nach Auslagerung bei 1450 °C in 
Sauerstoff. Es konnte gezeigt werden, dass HfO2 und HfSiO4 unter Laborbedingungen 
sowie Kugeln aus ZrSiO4 nach 500 h in einem Schlackeabscheider im Vergleich zu einem 
kommerziellen Cr2O3-Material eine nur geringfügig höhere Löslichkeit aufweisen 
[MUE09]. Die Untersuchungen zielten jedoch auf einen Einsatz in Gasfiltereinheiten in 
Verbrennungsanlagen ab, weshalb keine Versuche zur Beständigkeit gegenüber 





Vergaserschlacken unter reduzierenden Bedingungen vorliegen. Gegen einen Einsatz als 
Ausmauerung in einem Vergaser sprechen derzeit ebenfalls die hohen Materialkosten 
sowie die fehlende Technologie zur industriellen Herstellung dieser Materialien. 
Poirier et al. untersuchten die Korrosionsbeständigkeit einer SiC-C-Rammmasse 
gegenüber einer Biomasseasche (Miscanthus) bei 1300 °C für 5 Stunden in reduzierender 
Atmosphäre. Dabei infiltrierte die Schlacke rasch die Matrix und reagierte mit den feinen 
SiC-Körnern, auf denen eine SiO2-reiche Schicht entstand. Diese ließ zwar weiterhin 
Alkalien in die Matrix diffundieren, verringerte allerdings die weitere Diffusion von 
Sauerstoff und somit die Oxidation von SiC [POI09]. Eine Reduzierung der SiO2-Schicht 
oder gar Zersetzung von SiC, wie es in Vergaseratmosphäre in Kontakt mit basischer 
Schlacke nachgewiesen wurde, ist nicht dokumentiert [KEN78b]. 
Kaneko et al. betrachteten grundlegend das Korrosionsverhalten einer kommerziellen 
Al2O3-Feuerfestkeramik (19,4 % Porosität) in Kontakt mit einer Eisen-reichen 
Vergaserschlacke. Während des Korrosionstests bei 1450 °C für eine Stunde unter 
CO/CO2-Atmosphäre drang die komplette Schlacke etwa 13 mm tief über die Poren und 
Matrix in den Tiegel ein, wo sie das Material angriff und auflöste [KAN11]. Am äußeren 
Tiegelbereich, wo frische Schlacke zuerst auf die Matrix traf und die höchsten 
Temperaturen herrschten, reagierte Al2O3 mit dem Eisen der Schlacke unter Bildung von 
FeAl2O4 (Hercynit). Dadurch verarmte die Schlacke an Eisen, was durch geringere FeO-
Gehalte im infiltrierten Bereich im Vergleich zum Ausgangsgehalt nachgewiesen wurde. 
Kaneko et al. zeigten zwar ebenfalls die Anwesenheit von MgO, SiO2, K2O und CaO im 
infiltrierten Bereich, erwähnten jedoch nicht, in welcher Art diese Verbindungen an der 
Korrosion von Al2O3 beteiligt waren.  
Auf Basis von thermodynamischen Betrachtungen sowie unter Berücksichtigung von 
Materialkosten und der Möglichkeit der industriellen Herstellung sahen Bennett et al. 
Werkstoffe aus Al2O3, CaO, MgO, SiO2, SrO2, TiO2 sowie Phosphate und Mischungen aus 
diesen als potentielle Kandidaten an [BEN05a]. Daraufhin wurden an über 250 Tiegel mit 
verschiedenen Zusammensetzungen Korrosionstests bei 1600 °C für 1 Stunde in Argon-
Atmosphäre durchgeführt. Auf Basis der Ergebnisse und aus Sicht von Bennett et al. 
sollten vielversprechende Materialien aus Al2O3 und ZrO2 mit Zusätzen an MgO, Cr2O3, 





CaO, TiO2, SiO2 und andere Additive bestehen [BEN06a]. Ein solcher, nicht näher 
beschriebener Werkstoff zeigte ähnlich gute Ergebnisse unter Laborbedingungen wie 
Cr2O3-Materialien. 
 
2.3.3 Anforderungen an die Ausmauerung von Flugstromvergasungsanlagen 
Wie bereits bei der Entwicklung der Ausmauerung angedeutet, wirken während der 
Vergasung zahlreiche verfahrenstechnische Parameter auf die Werkstoffe ein. Die 
folgende Auflistung soll einen Überblick über die wichtigsten Anforderungen und deren 
Auswirkung auf das Feuerfestmaterial in Vergasungsanlagen geben. 
 
Temperatur 
Wie bereits erwähnt, kann in Hoch- und Niedertemperaturvergasungsverfahren 
unterschieden werden. Entscheidend für die Betriebstemperatur eines Vergasers ist das 
Ascheschmelzverhalten. Dabei können in Flugstromvergasern, welche oberhalb des 
Aschschmelzpunktes betrieben werden, abhängig von der eingesetzten Kohle 
Temperaturen von 1200 bis 1650 °C auftreten [CRO75]. Sinkt die Temperatur in einem 
Flugstromvergaser unter die Ascheschmelztemperatur, so fließt keine Schlacke mehr ab 
und der Vergaserraum setzt sich langsam mit Ablagerungen zu. Der Vergaser sollte jedoch 
auch nicht bei zu hohen Temperaturen betrieben werden, um die maximale 
Einsatztemperatur der Werkstoffe nicht zu überschreiten, da mit einer Steigerung der 
Temperatur um 100 K die Korrosion der Ausmauerung in etwa um das 4-fache zunimmt 
[GUO94]. Daher wird zur Laufzeitverlängerung der Ausmauerung diese einerseits mit 
Wasser gekühlt bzw. andererseits der Vergaser bei der am niedrigsten möglichen 
Temperatur betrieben, wobei die Temperatur im Vergaserraum, in dem die exotherme 
Vergaserreaktion abläuft, durch vermehrte Zugabe von Wasserdampf geregelt werden 
kann. Kohlen, deren Aschen oberhalb von 1650 °C schmelzen, werden häufig Additive 
wie Tonminerale zugegeben, um den Schmelzpunkt zu senken und eine Vergasung zu 
ermöglichen. 





Während des Einsatzes kann es jedoch auch bei fehlerhafter Führung zu einer 
Beaufschlagung der Ausmauerung durch die Brennerflamme kommen, wodurch 
kurzzeitig sehr hohe Temperaturen auf den Werkstoff einwirken [KWO06]. Die 
Betriebstemperatur von Vergasungsanlagen ohne feuerfeste Ausmauerung, welche mit 
einem Kühlschirm betrieben werden, ist unabhängig vom Ascheschmelzverhalten, 
wodurch es in diesen Anlagen durchaus zu Temperaturen von 2000 °C kommen kann. 
 
Temperaturwechsel 
Während der Vergasung kann es immer wieder zu Schwankungen der Temperatur im 
Vergaser kommen, sei es durch Wechsel oder Probleme der Förderung der 
Vergasungsmittel, planmäßigen An- und Abfahrten oder plötzlichen Ausfällen [COR82]. 
Durch diese mehr oder weniger starken Temperaturdifferenzen entstehen einerseits im 
Werkstoff thermische Spannungen, welche über die Zeit zur Rissbildung und letztendlich 
zur Zerstörung des Materials führen. Hat sich andererseits auf dem Material eine 
Schutzschicht durch Reaktion der Ausmauerung mit Schlackebestandteilen gebildet, so 
führen deren unterschiedliche thermische Ausdehnungsverhalten bei häufigen 
Temperaturwechseln zum Abplatzen dieser Schicht (Spalling), was der 
Hauptkorrosionsmechanismus von derzeit eingesetzten Cr2O3-Materialien darstellt 
[DOG02b]. Während ein Wechsel des Einsatzstoffes oder An- und Abfahrten geringe 
Temperaturdifferenzen verursachen, stellen die plötzlichen Ausfälle die höchsten 
Thermoschock-Belastungen dar, wobei diese durchschnittlich aller 30 – 45 Betriebstage 
auftreten können [DOG01b]. Eine genaue Größenordnung der auftretenden 
Temperaturdifferenzen ist jedoch nicht bekannt, weshalb von den 
Auskleidungsmaterialien stets eine gute Thermoschockbeständigkeit gefordert wird.  
 
Druck 
Die Flugstromvergasungsanlagen der zweiten Generation werden üblicherweise bei einem 
Druck von bis zu 40 bar betrieben [CRO75]. Einige der aktuellen Entwicklungskonzepte 
sehen jedoch eine Erhöhung des Prozessdrucks auf bis zu 100 bar vor, was hohe 
Anforderungen an die Anlagentechnik mit sich bringt. Aus mechanischer Sicht stellen 





Prozessdrücke von 40 bar (ca. 4 MPa) keine Herausforderung für feuerfeste Werkstoffe 
mit ihren Druckfestigkeiten von weit mehr als 50 MPa dar. Der Einfluss des hohen 
Druckes auf die Korrosion wurde hingegen bisher kaum betrachtet. Dieser könnte z.B. das 
Schlackeeindringen begünstigen oder die Stabilität von gebildeten Phasen beeinflussen. 
 
Vergaseratmosphäre 
Die Vergaseratmosphäre besteht hauptsächlich aus H2 und CO, wobei deren Verhältnis 
untereinander maßgeblich von den Verfahrensparametern wie Temperatur und Druck 
abhängt. Zusätzlich liegen Wasserdampf (H2O(g)) und CO2 vor [Cro75]. Bedingt durch 
Verunreinigungen in der Kohle lassen sich ebenfalls geringe Mengen an H2S, NH3 oder 
andere Komponenten in der Vergaseratmosphäre nachweisen [GUO94]. Untersuchungen 
haben gezeigt, dass H2 und H2O(g) den größten Einfluss auf die Beständigkeit der 
Ausmauerung haben [BAK93]. Dabei erfahren die Materialien durch eine Atmosphäre 
bestehend aus Syngas und 20 – 40 % H2O einen ebenso hohen Angriff wie durch eine 
100 % H2O-Atmosphäre. Die Hauptreaktionen laufen jedoch nur bis etwa 200 
Betriebsstunden ab, danach sind kaum noch Änderungen in den Eigenschaften erkennbar. 
Gasförmige Alkalien spielen beim Angriff eine untergeordnete Rolle und verursachen nur 
in Regionen mit niedrigeren Temperaturen, z.B. in den Wärmetauschern, Schäden, wo sie 
auskondensieren und sich anreichern. 
Der Sauerstoffpartialdruck pO2 im Vergaser beträgt zwischen 10-7 und 10-9 bar, was einen 
Einfluss auf die Wechselwirkung des Feuerfestmaterials mit der Schlacke hat [KWO07]. 
Neben diesen reduzierenden Bedingungen kommt es im Betrieb immer wieder zum 
Wechsel zu oxidierenden Bedingungen durch Prozessstopps o.ä. [DOG01b]. Daher sollte 
die Ausmauerung einem ständigen Wechsel zwischen oxidierender und reduzierender 
Atmosphäre widerstehen, wodurch oxidationsanfällige Materialien wie z.B. Kohlenstoff-
haltige Werkstoffe (MgO-C) nur bedingt in Frage kommen. 
 
Abrasion 
In Flugstromvergasern wird die Kohle auf Korngrößen im µm-Bereich aufgemahlen und 
über die Flamme in den Vergaserraum eingetragen. Diese Kohle- sowie auch 





Aschepartikel bewegen sich dabei mit Geschwindigkeiten von 15 m/s durch den Vergaser 
und haben beim Auftreffen auf die Ausmauerung eine abrasive Wirkung, was eine 
ausreichend hohe Festigkeit bei Prozesstemperatur erfordert [CRO75]. Zusätzlich können 
auch die gebildeten heißen Prozessgase abrasiv auf die Ausmauerung wirken. 
 
Asche/ Schlacke 
Den Aschebestandteilen der Kohle kommt während des Betriebs die größte Bedeutung zu, 
da diese bei hohen Temperaturen aufschmelzen, in Form von Schlacke mit der 
Ausmauerung wechselwirken und dabei die größten Schädigungen verursachen können. 
Grundlegend bestehen Kohleaschen aus den Hauptkomponenten SiO2, Al2O3, FeO und 
CaO. Nebenbestandteile können u.a. Na2O, MgO, K2O, SO3 und C sein, wohingegen 
Spurenelemente wie Ti, P, Cl, V oder Mn nur in geringen Mengen vorliegen. Das 
Verhältnis der Komponenten untereinander bestimmt den chemischen Charakter der 
Aschen, wobei dieser durch verschiedene Kennzahlen beschrieben werden kann. Die 
häufigste Einteilung erfolgt nach den basischen und sauren Komponenten und 
charakterisiert eine Asche als sauer, intermediär oder basisch. Dabei lässt sich das Base-
Säureverhältnis B/S nach Gleichung 4 berechnen [NEU07]. 
 






  (4)  
 
Aschen mit einem B/S-Verhältnis < 1 werden als sauer, mit einem B/S-Verhältnis um 1 als 
intermediär und Aschen mit einem B/S-Verhältnis > 1 als basisch bezeichnet. Der 
chemische Charakter hat auch direkten Einfluss auf die Ascheschmelztemperatur. Stark 
saure Aschen besitzen aufgrund ihrer hohen Anteile an SiO2 und Al2O3 (Netzwerkbildner) 
hohe Schmelztemperaturen, wohingegen sich intermediäre Aschen in einem sogenannten 
„Eutektischen Tal“ mit niedrigen Schmelzpunkten befinden [NEU10, PET79, ZEL04]. Mit 
steigender Basizität (Netzwerkwandler) steigt erneut die Schmelztemperatur an, was auf 
den Einfluss der Komponenten CaO, MgO und Fe2O3 mit ihren hohen Schmelzpunkten 
zurückzuführen ist (Abbildung 10) [PET79]. 
 






Abbildung 10: Einfluss des Base-Säureverhältnisses auf die Fließtemperatur verschiedener 
Braunkohleaschen [NEU10] 
 
Dabei unterscheiden sich die Zusammensetzungen von Kohleaschen/-schlacken deutlich 
von Aschen/Schlacken aus der Eisen- und Stahlindustrie, auch wenn diese einen 
ähnlichen chemischen Charakter aufweisen. Im Allgemeinen enthalten 
Steinkohleaschen/-schlacken höhere Anteile an SiO2, Al2O3 und Alkalien bei niedrigeren 
CaO-Gehalten und sind somit deutlich saurer [BAK93]. Des Weiteren lassen sich in 
Kohleaschen/-schlacken Eisengehalte von 5 bis 20 Gew.-% sowie hohe Schwefelgehalte 
nachweisen, was jedoch von der Lagerstätte der Kohle abhängig ist. Tabelle 3 gibt einen 
Überblick über die üblichen Gehalte in Eisenhütten- sowie Steinkohleschlacken der USA, 
wobei allerdings besonders die Gehalte in Kohleschlacken stark schwanken können 
[MOT96, BEN10].  
Die mit der Kohle eingebrachte Asche (etwa 10 t/h) schmilzt bei den hohen 
Temperaturen der Vergasung auf, wird auf die Vergaserwand geschleudert und fließt als 
Schlacke an dieser mit einer Fließgeschwindigkeit von etwa 10 m/h ab, was entgegen 
erster Annahmen einen recht niedrigen Wert darstellt [RAW01]. Dabei sollte die 
Viskosität der Schlacke etwa 250 dPa·s betragen, wenn die Ausbildung einer 
Schutzschicht auf dem Feuerfestmaterial bzw. der SiC-Rammmasse gewünscht ist. 
Anderenfalls fließt die Schlacke zu schnell ab. Beim Eindringen der Schlacke in die 
Ausmauerung sind im Sinne der Wechselwirkung zweier Oxide vier grundlegende 
Mechanismen möglich: (1) Auflösung, welche am häufigsten zu beobachten ist, 





(2) Bildung einer Zwischenverbindung (z.B. FeAl2O4 aus FeO und Al2O3), (3) 
Mischkristallbildung oder (4) die Bildung einer nicht mischbaren Schmelze, wobei 
letztere nicht in Vergasungsanlagen zu beobachten ist. 
 
Tabelle 3: Durchschnittliche Zusammensetzungen von Eisenhütten- und Kohleschlacken 
 
Hauptbestandteile (Gew.-%) 
Hochofenschlacke LD-Schlacke Elektroofenschlacke Kohleschlacke 
Al2O3 10,2 2,0 6,0 27,0 
SiO2 36,7 18,0 13,0 43,6 
FeO 0,4 18,0 26,0 16,4 
CaO 39,5 55,0 26,4 6,2 
MgO 9,4 2,5 5,0 1,3 
Na2O 0,4 k.A. k.A. 1,0 
K2O 0,5 k.A. k.A. 1,5 
TiO2 1,1 k.A. k.A. 1,4 
Rest 1,8 4,5 23,6 3,0 
 
2.3.4 Wandaufbau und „Zoning“ im Flugstromvergaser 
Der Wandaufbau in Vergasungsanlagen dient, wie auch in anderen 
Hochtemperaturanlagen wie z.B. Schmelzöfen, zum Schutz des metallischen 
Anlagenmantels vor Überhitzung und Korrosion durch Schlacke. Die heiße Seite der 
Auskleidung (Arbeitsfutter) von Vergasungsanlagen, welche in Kontakt mit Schlacke 
steht, ist aus Cr2O3-Materialien mit hohen Cr2O3-Gehalten zusammengesetzt. Dahinter 
befindet sich ein Sicherheitsfutter bestehend aus Al2O3-Cr2O3 mit 90 Gew.-% Al2O3, das 
einen gewissen Korrosionsschutz bieten soll, falls Schlacke nach langer Standzeit durch 
das Arbeitsfutter dringt. Nach dem Sicherheitsfutter schließt sich eine monolithische oder 
Schamotte-Ausmauerung an, welche zusammen mit einem Faserdämmstoff mit geringer 
Wärmeleitung den metallischen Mantel vor Überhitzung schützen soll [BEN11]. 
Flugstromvergaser mit Kopfbrenner können grob in drei Bereiche unterteilt werden. Der 
obere Teil, in dem sich der Brenner und der Einlass für die Vergasungsmittel und-stoffe 
befinden, umfasst die Kuppel und den oberen Bereich der Seitenwand (Abbildung 11). 
Der korrosive Angriff durch Schlacke ist in diesem Bereich vergleichsweise gering, 





wohingegen aufgrund der Nähe zur Flamme häufig Temperaturschwankungen auftreten. 
Hier werden Cr2O3-Werkstoffe mit geringen Cr2O3-Gehalten von 40 bis 60 Gew.-% 
eingesetzt, um eine gute Thermoschockbeständigkeit zu gewährleisten [BEN11]. Die 
Seitenwände erfahren die höchste Beanspruchung durch Schlackeinfiltration, Korrosion 
sowie ebenfalls Temperaturschwankungen. Unter Berücksichtigung einer hohen 
Korrosionsbeständigkeit werden hochchromoxidhaltige Materialien mit einem Cr2O3-
Gehalt von 75 – 95 Gew.-% eingesetzt [HIS11]. Diese Werkstoffe finden auch im unteren 
Bereich des Schlackeausflusses Anwendung, wo sie ebenfalls hohe korrosive sowie 
zusätzlich abrasive Beanspruchung aufgrund der hohen Fließgeschwindigkeit der 
Schlacke erfahren [KWO06]. 
 
 
Abbildung 11: Schematische Übersicht der Lage feuerfester Materialien in einem 
Flugstromvergaser [Quelle: RHI AG] 
 
2.3.5 Lösungsansätze zur Verbesserung der Haltbarkeit von 
Feuerfestwerkstoffen in Flugstromvergasungsanlagen 
Dogan et al. setzten sich, basierend auf ihren Erfahrung zu den Untersuchungen von 
Feuerfestmaterialien nach dem Einsatz in Vergasungsanlagen, grundlegend mit 
Maßnahmen zur Verbesserung der Haltbarkeit auseinander [DOG02a]. Demnach sollten 





geringere Korrosionsschädigungen zu erwarten sein, wenn einerseits die Schlacke oder 
andererseits der Werkstoff beeinflusst oder verändert werden. Seitens der Materialien 
bewirken eine Verbesserung der Mikrostruktur z.B. durch Senkung der Anzahl der 
miteinander verbundenen Poren sowie eine Änderung der Porengrößenverteilung hin zu 
kleineren Porengrößen eine Verminderung des Schlackeeindringens. Dies kann ebenfalls 
durch die Änderung der Benetzungseigenschaft des Werkstoffes erzielt werden. Des 
Weiteren ist eine in situ-Änderung des Materials zur Abdichtung der Oberfläche ein 
vielversprechender Ansatz. Seitens der Schlacke könnte eine gezielte Wechselwirkung 
spezieller Zusätze in der Ausmauerung mit Komponenten der Schlacke zu einer 
Veränderung der Schlacke-Chemie führen, was wiederum Auswirkungen auf die 
Benetzungseigenschaften oder die Viskosität der Schlacke hat. 
In Hinblick der Entwicklung neuer Werkstoffe für Vergasungsanlagen sind demnach 
verschiedene theoretische Ansätze zur Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit 
denkbar. Variante A stellt einen idealen Werkstoff dar, welcher in Kontakt mit 
Kohleschlacke weder Reaktionen, noch Infiltration zeigt. Ein Werkstoffsystem nach 
Variante B wird wiederum mit Schlacke infiltriert, geht allerdings keine Reaktionen mit 
der Kohleschlacke ein. Dabei sollte das Material für eine hohe Lebensdauer entweder eine 
sehr gute Temperaturwechselbeständigkeit oder einen ähnlichen thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten wie die Schlacke aufweisen, um „Spalling“-Schädigungen zu 
vermeiden. Die Kriterien für Variante A und B erfüllt allerdings keiner der bislang 
getesteten Werkstoffe. Variante C sieht ein Material besonderer Zusammensetzung vor, 
welches von Schlacke infiltriert wird und mit diesem zu neuen Phasen reagiert. Diese 
Phasen sollten allerdings beständig gegenüber weiterer Korrosion sein und zusätzlich eine 
hohe Thermoschockbeständigkeit aufweisen, um nicht infolge von 
Temperaturschwankungen abzuplatzen. Die Variante D betrachtet die Entwicklung eines 
Materials, welches, ähnlich wie die derzeit verwendeten Cr2O3-Steine, mit Bestandteilen 
der Schlacke zu einer dichten Schicht reagiert, die den Feuerfestwerkstoff vor weiteren 
Angriffen durch Kohleschlacke schützt. Diese Schicht sollte ebenfalls eine gute 
Thermoschockbeständigkeit aufweisen. Auch bei Variante E ist eine Reaktion des 
Werkstoffes mit eindringender Schlacke denkbar, wodurch die Chemie der Schlacke 





verändert wird, was die Infiltration stoppt. Hier erhöht eine gute 
Temperaturwechselbeständigkeit ebenfalls direkt die Lebensdauer der feuerfesten 
Auskleidung. 
Im Rahmen der Arbeit soll allgemein die Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 gegenüber 
Kohleschlacke erhöht werden, um es als Auskleidungsmaterial in Vergasungsanlagen 
einsetzen zu können. Dabei beschäftigt sich ein Ansatz mit der Verbesserung der 
Mikrostruktur von Alumina-Spinell-Werkstoffen, um die Infiltration durch Schlacke zu 
senken. Gleichzeitig ist ein Wirkungsmechanismus nach der zuvor beschriebenen 
Variante E denkbar, indem sich die eindringende Schlacke mit MgO anreichert, wodurch 
die Viskosität erhöht wird. Der zweite Ansatz sieht die Entwicklung von Thermoschock-
beständigem Al2O3 mit TiO2- und ZrO2-Zusätzen vor, die gegebenenfalls gemäß 
Variante D mit der Schlacke interagieren und eine dichte Schutzschicht ausbilden. In 
einem dritten Ansatz wird wiederum die Senkung der Infiltration durch eine 
Verbesserung der Mikrostruktur sowie Senkung des Konzentrationsgefälles verfolgt. Die 
speziellen Feuerfestsysteme, in welche sich die zur Entwicklung vorgesehenen Werkstoffe 
einordnen lassen, werden im nachfolgenden Kapitel näher beschrieben. 
 
2.4 Spezielle Feuerfestsysteme 
Im Rahmen dieser Arbeit soll vor allem die Korrosionsbeständigkeit Al2O3-basierter 
Materialien gegenüber flüssigen Kohleschlacken verbessert werden. Dabei wird sich 
speziell auf die Entwicklung neuer MgAl2O4 (Spinell)-haltiger Werkstoffe, Al2O3-
basierende Materialien mit Zusätzen an ZrO2 und TiO2 sowie auf Feuerfestwerkstoffe mit 
Asche-Zusätzen konzentriert. Aus diesem Grund wird nachfolgend ein Überblick über 
den Stand der Entwicklung in diesen Feuerfestsystemen sowie gegebenenfalls 
Einsatzerfahrungen in Vergasungsanlagen dargestellt. 
 
2.4.1 Spinell-haltige Feuerfestwerkstoffe 
Der Anstieg der ZrO2-Rohstoffkosten erforderte Ende der 1980er Jahre den Umstieg auf 
alternative Werkstoffe für die Auskleidung von Gießpfannen in der Stahlherstellung. 





Schon damals wurde der Fokus auf hochreines Al2O3 gelegt, welches eine höhere 
Korrosionsbeständigkeit als ZrO2 aufweist. Nachteilig waren allerdings das starke 
Eindringen von Schlacke sowie das häufig auftretende Abplatzen größerer Teile während 
des Kontakts mit Schlacke (Spalling) [YAM92]. Um Al2O3 hinsichtlich dieser Nachteile zu 
verbessern, wurden anfangs Al2O3-SiO2- sowie Al2O3-MgO-Gießmassen entwickelt. 
Durch die Zugabe von SiO2 entstanden einerseits Flüssigphasen, welche die Porosität und 
die Porengrößen reduzierten. Dadurch konnte mit einem zugegebenen Mikrosilica-
Gehalt im Bereich von 1,95 bis 2,60 Gew.-% die Infiltration von Materialien mit porösen 
Körnern durch basische Schlacke gesenkt werden [YAN08]. In Werkstoffen mit dichten 
Körnern führt die Zugabe von Mikrosilica jedoch zu einer stärkeren Korrosion, was auch 
aktuelle Untersuchungen an Alumina-Spinell bestätigen [SAK12]. Die MgO-Zugabe senkte 
zwar die Schlackeinfiltration, führte jedoch auch zu einer Zerstörung der Struktur durch 
eine Spinell-Bildung (MgAl2O4). Daher erfolgte die Entwicklung von Al2O3-Spinell-
Gießmassen. Durch den Einsatz von Spinell in Al2O3-Gießmassen verbesserten sich 
einerseits die thermo-mechanischen Eigenschaften, wobei vor allem aufgrund der 
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Al2O3 und MgAl2O4 
Mikrorisse entstanden, welche zu einer guten Thermoschockbeständigkeit führten 
[PAN11, MUK04, AKS03]. Andererseits zeigten Al2O3-Spinell-Massen im Allgemeinen gute 
Korrosionseigenschaften. 
Yamamura et al. untersuchten grundlegend den Einfluss des Spinell-Gehaltes sowie der 
Korngröße des zugegebenen Spinells auf die Korrosionsbeständigkeit von Al2O3-Spinell-
Gießmassen gegenüber einer basischen LD-Schlacke [YAM92]. Demnach führen steigende 
Spinell-Gehalte zu sinkender Korrosion. Weiterhin nahm auch die Schlackeeindringtiefe 
bei einer Zugabe von 10 bis 30 Gew.-% Spinell ab, wobei diese jedoch mit Spinell-
Gehalten über 30 Gew.-% wieder stark anstieg. Zusätzlich konnten bei Werkstoffen mit 
mehr als 50 Gew.-% Spinellanteil Abplatzungen während der Korrosion beobachtet 
werden. 
Die Korrosionsrate ist weiterhin auch von der Korngröße des eingesetzten Spinells 
abhängig. Der Einsatz von groben Spinell-Körnern senkte zwar die Korrosion, gleichzeitig 
nahm jedoch auch die Schlackeeindringtiefe zu. Daher sollte vorzugsweise feinkörniger 





Spinell zugegeben werden, um die Korrosionsbeständigkeit zu verbessern [MOR90]. Auf 
Basis dieser experimentellen Untersuchungen wurde ein optimaler Spinell-Gehalt von 
Al2O3-Spinell-Gießmassen für die Auskleidung von Stahlwerkspfannen zwischen 20 und 
25 Gew.-% gefunden. Dies konnte auch in anderen Untersuchungen bestätigt werden 
[BRA11]. Geringere Spinell-Gehalte erhöhen die Korrosion, zu hohe Spinell-Gehalte 
begünstigen hingegen das Eindringen von Schlacke, da Spinell nicht mit den 
Bestandteilen der infiltrierenden Schlacke reagiert [ZHA04]. Andere Untersuchungen 
haben hingegen auch gezeigt, dass sich Spinell in geringem Maße in basischer Schlacke 
auflöst und so die weitere Infiltration stark verringert [KO02]. CaO aus der Schlacke 
reagiert mit dem Al2O3 der Al2O3-Spinell-Gießmassen unter Bildung von CA2- und CA6-
Verbindungen, wohingegen Mn2+, Fe2+ und Fe3+-Ionen leicht in das Spinell-Gitter 
eingebaut werden können [KOR97]. Das führt zu einer SiO2-reichen Schlacke mit 
erhöhter Viskosität, was ein weiteres Eindringen der Schlacke in die offene Porosität des 
Feuerfestmaterials erschwert oder verhindert [SAR01]. 
Zur Bindung der Al2O3-Spinell-Gießmassen wird üblicherweise CA-Zement bei einem 
CaO-Gehalt von 1,0 – 2,5 % eingesetzt. Um den Einfluss des Zementgehaltes auf die 
Korrosionsbeständigkeit zu untersuchen, variierten Yamamura et al., ausgehend von einer 
Gießmasse mit 30 Gew.-% Spinell, den Gehalt an Aluminat-Zement [YAM92]. Einerseits 
wurde durch eine Erhöhung des Zement-Gehaltes die Sinterwirkung gefördert und die 
Festigkeit erhöht. Andererseits sank durch die Zugabe von etwa 12 % Zement die 
Schlackeeindringtiefe auf ein Minimum, wobei die erkennbare Korrosion im 
Infiltrationsbereich jedoch leicht zunahm. Die Verringerung des Schlackeeindringens 
kann mit der Bildung einer dichten Barriereschicht aus Calcium-Aluminat-Phasen wie 
CA, CA2 und CA6 erklärt werden, welche eine offene Porosität kleiner 10 % aufweist 
[PAR04]. Allerdings ist die Bildung von CA2 und CA6 auch mit einer Volumenexpansion 
verbunden, die zu Rissbildung führt [GUH97]. Auf Basis experimenteller Untersuchungen 
besteht demnach ein idealer Al2O3-Spinell-Werkstoff für Stahlgusspfannen gebunden mit 
Zement aus etwa 25 % Spinell mit einer Korngröße von mehr als 0,3 mm sowie feinem 
Al2O3 und groben schmelzgegossenen Al2O3-Körnern. Neben dem Einsatz von 
vorgesintertem Spinell befassten sich neuere Untersuchungen auch mit den Änderungen 





der Eigenschaften von Al2O3-Spinell-Gießmassen durch in situ-gebildetem Spinell 
[PAN11, BRA11, LUZ12]. 
Wöhrmeyer et al. stellten im Jahr 2011 eine neue Zement-Art (MA-Zement) vor, welche 
zusätzlich zu CA- und CA2-Phasen aus etwa 72 Gew.-% Spinell besteht [WOE11]. 
Dadurch wird neben den üblichen CA-Phasen mikrokristalliner Spinell in das Gefüge 
eingebracht, was aufgrund der höheren Reaktivität und seiner Struktur zur Senkung der 
Porengröße führt. Die Zugabe von MA-Zement zu Al2O3-Spinell-Gießmassen verbessert 
deren Hochtemperatureigenschaften sowie Korrosionsbeständigkeit gegenüber 
Stahlwerksschlacken durch verminderte Schlackeinfiltration. 
Aufgrund der weitreichend untersuchten guten Beständigkeit von Al2O3-Spinell-
Gießmassen gegenüber sauren und basischen Stahlwerksschlacken liegt das 
Haupteinsatzgebiet von Spinell im Bereich der Stahlherstellung [SCH09]. Wie jedoch 
bereits erwähnt, unterscheiden sich die Schlacken aus der Stahlherstellung in ihrer 
chemischen Zusammensetzung deutlich von den Schlacken, die während der Vergasung 
entstehen (siehe Tabelle 3). Um Aussagen treffen zu können, ob Al2O3-Spinell-
Gießmassen als Auskleidungsmaterialen für Vergasungsanlagen verwendbar sind, müssen 
sie auf ihre mechanische Beständigkeit unter Vergasungsbedingungen sowie ihrer 
Korrosionsbeständigkeit gegenüber Kohleschlacken untersucht werden. Sainz et al. 
untersuchten das thermochemische Verhalten von Spinell unter stark reduzierenden 
Bedingungen [SAI04]. Demnach zeigte sich bei Sauerstoffpartialdrücken < 10-10 atm eine 
geringere Sinterwirkung, wodurch geringere Dichten erzielt werden konnten. Dies würde 
eine höhere Porosität nach Sinterung bedeuten, was Schlackeinfiltration begünstigt. 
Unter den zahlreichen Werkstoffen, welche Kennedy im Kontakt mit Kohleschlacke 
evaluierte, befand sich auch ein reiner schmelzgegossener MA-Spinell. Dieser zeigte 
jedoch eine der größten Korrosionen nach 500 Stunden durch einen Angriff basischer 
Schlacke bei 1500 °C [KEN97]. Dies deckt sich mit der Erfahrung, dass hohe Spinell-
Gehalte die Infiltration durch basische Schlacke begünstigen und ein Abplatzen größerer 
Teile zu beobachten ist [YAM92]. Die Untersuchungen von Kennedy führten zu der 
Erkenntnis, dass nur Chromoxid-haltige Werkstoffe den Anforderungen standhalten 
können, weshalb der Entwicklung von Spinell-haltigen Cr2O3





Vergasungsanlagen keine Beachtung mehr geschenkt wurde. Die Entwicklung Spinell-
haltiger Werkstoffe für die Eisen- und Stahlherstellung wurde jedoch stark 
vorangetrieben. Deshalb sollen im Rahmen dieser Arbeit diese Hochleistungswerkstoffe 
als Basis neuer Spinell-Werkstoffe für Vergasungsanlagen dienen. 
 
2.4.2 Materialien aus dem Al2O3-ZrO2-TiO2-System 
In vielen Anwendungsgebieten, so auch bei der Vergasung, spielt die Beständigkeit 
gegenüber wechselnden Temperaturen eine große Rolle. Da die 
Temperaturwechselbeständigkeit von Werkstoffeigenschaften wie Festigkeit, E-Modul, 
Wärmeleitfähigkeit λ und dem thermischen Ausdehnungskoeffizienten α abhängt, 
befasste sich Parker mit der Entwicklung von Materialien, die nahezu keine thermische 
Ausdehnung aufweisen. Dadurch sollten thermische Spannungen im Werkstoff minimiert 
werden, was die Thermoschockbeständigkeit erhöht. Aus dieser Entwicklungsarbeit 
entstanden feinkörnige Materialien aus dem Al2TiO5-ZrTiO4-ZrO2-System (ZAT-
Verbundwerkstoffe), deren Matrix aus Al2TiO5 besteht, in der ZrTiO4 sowie ZrO2 verteilt 
vorliegen [PAR90]. Durch die Ausbildung von Mikrorissen wiesen diese Materialien im 
Temperaturbereich von 24 bis 1000 °C einen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von 
-2×10-6/K auf. Kim et al. untersuchten die thermische Ausdehnung von Al2TiO5-ZrTiO4- 
Werkstoffen mit verschiedenem Al2O3/TiO2/ZrO2-Verhältnis. Aufgrund der anisotropen 
Ausdehnung von Al2TiO5 wurden beim Aufheizen zuvor entstandene Mikrorisse 
geschlossen, welche sich jedoch beim Abkühlen wieder öffneten. Ein Material, bestehend 
aus 50 Mol-% ZrTiO4 und 50 Mol-% Al2TiO5, wies jedoch bis 1000 °C noch Mikrorisse 
auf, wodurch es einen geringen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von 0,2×10-6/K 
besitzt [KIM07]. 
Feuerfestwerkstoffe mit hohem Al2O3-Gehalt zeichnen sich durch gute 
Hochtemperatureigenschaften sowie Korrosionsbeständigkeit aus, besitzen allerdings 
schlechte Thermoschockeigenschaften. Aneziris et al. beschrieben thermoschock-
beständige Wabenkörper bestehend aus Al2O3 mit TiO2- und Mg-PSZ-Zusätzen. Einerseits 
erhöhten sich dadurch die Schwindung und das Kornwachstum von Al2O3. Andererseits 





konnten um die Al2O3-Körner drei verschiedene Zonen nachgewiesen werden: ein ZrO2-
reicher Bereich, ein TiO2-reicher Bereich und eine Al2O3-TiO2-ZrO2-reiche Zone mit 
Mikrorissen [ANE07]. Aufgrund der unterschiedlichen thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten der Zonen 1 und 2 erhöhte sich die Thermoschock-
beständigkeit der Materialien [VIR94]. Daraufhin wurden feinkörnige Al2O3-Werkstoffe 
mit ZrO2- und TiO2-Zusätzen entwickelt. Während der Sinterung bei 1600 °C wachsen 
die Al2O3-Körner, wodurch sich ZrO2 und TiO2 in den Kornzwischenräumen anreichert 
und Al2TiO5 bilden. Thermoschockversuche dieser Werkstoffe anhand Abschreckung von 
1200 °C in Wasser (25 °C) verursachten den Zerfall des Al2TiO5, wodurch an den Al2O3-
Korngrenzen Druckspannungen entstanden, die zu einer Festigkeitssteigerung führten 
[ANE10]. Aber auch durch die entstehenden Mikrorisse, welche Materialien aus diesem 
Werkstoffsystem aufweisen, wird die Thermoschockbeständigkeit erhöht, da die Energie 
eines sich ausbreitenden Risses, der auf das Mikrorissnetzwerk trifft, zur Schaffung neuer 
Mikrorisse oder Ausweitung des Rissnetzwerkes verwendet wird. So ist bei dünnen 
flammgespritzten Schichten, bestehend aus 85 Gew.-% Al2O3, 5 Gew.-% ZrO2 und 10 
Gew.-% TiO2, welche ein ausgeprägtes Mikrorissnetzwerk aufweisen, ein 
Festigkeitsverlust erst ab einer Temperaturdifferenz durch Abschreckung in Wasser von 
900 K zu erkennen [ANE11]. 
Zur Übertragung der guten Thermoschockeigenschaften feinkörniger AZT-Werkstoffe 
auf grobkörnige Feuerfestmaterialien sind bislang keine Ergebnisse publiziert. Im Bereich 
feuerfester Werkstoffe für Vergasungsanlagen untersuchte Bonar einen 
schmelzgegossenen Stein, bestehend aus Al2O3-ZrO2-SiO2. Im Kontakt mit saurer Asche 
reagierte Al2O3 mit CaO der Schlacke unter Bildung von CA6. Dabei konnte Zirkonoxid in 
einer Glasphase in den Kornzwischenräumen sowie zwischen den CA6-Kristallen 
nachgewiesen werden, ohne dass eine Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit im 
Vergleich zu Al2O3-reichen Werkstoffen zu erkennen war [BON80]. 
Eine neu entwickelte AZT-Feuerfestgießmasse könnte zum Beispiel aus AZT-Grob- und –
Feinkorn bestehen. Da dieses Grobkorn aber nicht kommerziell erhältlich ist, wäre 
ebenfalls die Herstellung eines Werkstoffes aus groben Al2O3-Körnern mit feinen TiO2- 
und ZrO2-Zusätzen in der Matrix denkbar, welcher in dieser Arbeit entwickelt werden 





soll. Neben der Temperaturwechselbeständigkeit steht auch eine mögliche 
Wechselwirkung des ZrO2 bzw. TiO2 mit Braunkohleschlacke im Fokus der 
Untersuchungen, was die geringe Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 erhöhen könnte 
[KAN11, NAK11, KAN12]. 
 
2.4.3 Asche/Schlacke-haltige Werkstoffe  
Aschen oder Schlacken, die während verschiedener Hochtemperaturprozesse anfallen, 
werden häufig als Sekundärrohstoff zur Herstellung von Produkten oder als Zusatzstoff 
verwendet, um natürliche Ressourcen zu schonen oder Deponiekosten zu vermeiden. So 
wird die heiße, noch flüssige Schlacke aus der Metallurgie direkt in Formen gefüllt und 
als sogenannter Schlackenstein z.B. im Pflasterbau oder im Gebäudebau eingesetzt 
[BAI99, BIK95]. Die wohl bekannteste Verwendung von Hochofenschlacke ist aber der 
Einsatz als granulierter latent hydraulischer Zusatzstoff zu Zementen in Form von 
Hüttensand, welche gemäß DIN EN 197-1 als Portlandhüttenzement CEM II/A-S und 
CEM II/B-S, Portlandkompositzement CEM II/A-M und CEM II/B-M, Hochofenzement 
CEM III sowie Kompositzement CEM V bezeichnet werden. Weiterhin findet granulierte 
Eisenhüttenschlacke in Form von Schlackenschotter oder Schlackensplit als 
Gesteinsschicht in Tragschichten im Straßen- und Wegebau oder als Strahlmittel in der 
Strahltechnik Anwendung. 
Auch Aschen, welche in Elektrofiltern in Braun- und Steinkohlen-befeuerten 
Kraftwerken anfallen, werden als sogenannte Flugasche Zementen zugegeben 
(v.a. Portlandflugaschezement). Schießl et al. untersuchten den Einfluss von 
Steinkohleflugasche auf die Leistungsfähigkeit von Beton. Demnach führt die Zugabe von 
Steinkohleflugasche zur Verbesserung des Verformungsverhaltens und des Frost-Tau-
Widerstandes sowie zur Erhöhung des Eindringwiderstandes gegenüber Chlorid und 
Sulfat [SCH01]. Sokolar und Vodova befassten sich wiederum mit gepressten keramischen 
Fliesen, denen bis zu 20 Gew.-% Wirbelschicht-Flugasche zu Flugasche–Ton-Mischungen 
zugegeben wurden. Dabei reduziert Wirbelschicht-Flugasche die Schwindung nach 
Sinterung, erhöht aber gleichzeitig auch die Porosität sowie maßgeblich den Gehalt an 





Schwefeldioxid im Abgas der Brennaggregate [SOK11]. Yugeswaran et al. stellten Mullit-
reiche Proben her, indem Kohleasche mit 50 Gew.-% Bauxit vermischt und in einem 
Lichtbogenofen geschmolzen wurde. Für diese Materialien ist ein Einsatz in 
Hochtemperaturanlagen denkbar [YUG11]. 
Ein grundsätzliches Prinzip beim Einsatz von Feuerfestmaterialien in Kontakt mit 
Schlacke betrifft die Kompatibilität, d.h. die Ähnlichkeit des chemischen Charakters. Ein 
saures Feuerfestmaterial (z.B. Al2O3- und/oder SiO2-reich) neigt zu höherer Beständigkeit 
gegenüber sauren Schlacken als ein basisches. Und umgekehrt wird ein basischer 
Feuerfestwerkstoff (z.B. CaO- und/oder MgO-reich) gegen basische Schlacken eine 
höhere Beständigkeit zeigen als ein saurer. Dies kann mit der Annahme erklärt werden, 
dass Mineralphasen deutlich weniger miteinander reagieren wenn sie untereinander 
kompatibel sind und somit nebeneinander vorliegen oder sich in einem Gleichgewicht 
befinden. In der Praxis kann eine höhere Kompatibilität mit einer geringeren Reaktivität 
miteinander gleichgesetzt werden [BRO04]. 
Ein vielversprechender Ansatz dieser Arbeit ist die Verwendung von 
Braunkohlefilterasche als Sekundärrohstoff, wobei diese zu Al2O3 zuzugeben werden soll, 
um dessen Korrosionsbeständigkeit zu erhöhen. Dabei wird einerseits der chemische 
Charakter des daraus entstehenden Materials an den des Korrosionsmediums angenähert, 
um dadurch die Korrosionsschädigung zu verringern. Andererseits wird ein durch die 
Bestandteile der Filterasche verstärkter Sinterungseffekt erwartet, welcher die Festigkeit 
erhöht und die Porosität sowie die mittlere Porengröße verringert, was wiederum die 
Korrosionsbeständigkeit erhöht. 
Durch die Zugabe von Braunkohleasche zu Al2O3 werden Werkstoffe generiert, die sich 
am ehesten mit dem Al2O3-SiO2-CaO- bzw. Al2O3-SiO2-CaO-FexOy-System beschreiben 
lassen. Robbins und Mauer untersuchten die Beständigkeit eines Al2O3-SiO2-CaO-
Werkstoffs (55 Gew.-% Al2O3, 36 Gew.-% SiO2 und 5 Gew.-% CaO) unter 
Kohlevergasungsbedingungen (1000 °C, 4 bar, CO-H2-CO2-H2S-Atmosphäre, 
Wasserdampf). Nach Auslagerung bildete sich Anorthit und Mullit, wodurch eine 
Erhöhung der Biegefestigkeit festgestellt werden konnte. Diese Verbindungen zeigten 
gute Beständigkeit gegenüber Wasserdampf, wobei durch das Herauslösen von geringen 





Mengen an SiO2 keine negativen Auswirkungen zu beobachten waren [ROB81]. Die 
Beständigkeit dieser Materialien gegenüber Kohleschlacke wurde bislang nicht 
untersucht. Ähnliche Werkstoffe in Kennedys Versuchsprogramm bestanden entweder 
aus Al2O3 mit maximal 5 Gew.-% CaO oder aus Al2O3 mit maximal 9 Gew.-% SiO2. Dabei 
verbesserte SiO2 die Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 gegenüber sauren Schlacken, 
wohingegen bei Al2O3-CaO im Kontakt mit saurer Schlacke eine starke Zerstörung zu 
beobachten war. Erwartungsgemäß zeigte Al2O3-SiO2 keine Beständigkeit gegenüber 
basischer Schlacke [KEN79]. 
 





3 Durchführung der Untersuchungen 
3.1 Werkstoffherstellung 
3.1.1 Verwendete Rohstoffe 
3.1.1.1 Aluminiumoxid 
Tabulartonerde 
Der Hauptanteil der Al2O3-Komponenten in den Probekörpern wird durch 
Tabulartonerde „T60“ (Almatis GmbH, Frankfurt, Deutschland) bereitgestellt, welche in 
den Fraktionen 2 – 5 mm, 1 – 3 mm, 0,5 – 1 mm, 0 – 0,5 mm, 0 – 0,2 mm, 0 – 0,045 mm 
sowie 0 – 0,020 mm zum Einsatz kommt. 
Die Herstellung der Tabulartonerde erfolgt durch Sinterung bei Temperaturen oberhalb 
1800 °C, wodurch sie zu 99,5 % aus α-Al2O3 (Korund) besteht und eine Rohdichte von 
3,5 g/cm3 aufweist. Somit besitzen die grobkörnigen Aggregate eine sehr geringe Porosität 
von < 5 %, was im Allgemeinen bei einer korrosiven Beanspruchung vorteilhaft ist, da das 
Eindringen von Schlacke in T60-Grobkorn erschwert wird. 
 
Reaktivtonerde 
Als Reaktivtonerde kommen „CT9FG“, „CL370“, „CTC50“ und „CT3000SG“ (Almatis 
GmbH) mit d50-Korngrößen von 5,0 µm, 2,5 µm, 1,5 µm bzw. 0,8 µm zum Einsatz. Mit den 
unterschiedlich feinen mittleren Korngrößen kann eine sehr gute Packungsdichte nach 
den gängigen Korngrößenverteilungsmodellen erreicht werden, was den Wasserbedarf 
bei der Herstellung durch Gießformgebung senkt und zu einer geringeren Porosität führt. 
Durch die hohe spezifische Oberfläche erhalten die Reaktivtonerden ihre namensgebende 
Reaktivität, was während der Sinterung zu einer starken keramischen Bindung führt, die 
hohe Festigkeiten bei Raumtemperatur ermöglicht. Zusätzlich weisen Reaktivtonerde-
haltige Feuerfestprodukte aufgrund der hohen Reinheit von mindestens 99,7 % sehr gute 
Hochtemperatureigenschaften auf. 
 






Zirkondioxid ZrO2 findet im Rahmen dieser Arbeit als Zusatzstoff zur 
Eigenschaftsänderung von Al2O3 Anwendung. Dabei wird das MgO-teilstabilisierte ZrO2 
(Mg-PSZ) „DV1112 MgO-Zirconia“ (Saint-Gobain ZirPro, Le Pontet, Frankeich) mit 
einem d50 von 0,9 µm eingesetzt. 
  
3.1.1.3 Titandioxid 
Ebenso wie ZrO2 wird auch Titandioxid TiO2 zu Al2O3 zugegeben, um dessen 
Eigenschaften zu verändern. Als TiO2-Rohstoff wird „TR-HP-2“ (crenox GmbH, Krefeld, 
Deutschland) verwendet, welches eine d50-Korngröße von 1,8 µm besitz und mit einer 
Reinheit von 99,5 % in der Rutil-Phase vorliegt. 
 
3.1.1.4 Calcium-Hexaaluminat 
Als Calcium-Hexaaluminat-Rohstoff (CA6) werden die synthetischen Feuerfestkörnungen 
„Bonite“ (Almatis GmbH) in den Korngrößenklassen 3 – 6 mm, 1 – 3 mm, 0,5 – 1 mm, 
0 - 0,5 mm, 0 – 0,045 mm und 0 – 0,020 mm eingesetzt. Durch eine Sinterung bei hohen 
Temperaturen zeigt Bonite während des Aufheizens keine durch Phasenneubildung 
verursachte Volumenzunahme und ist bekannt für seine hohe Stabilität unter 




Magnesiumaluminat-Spinell (MgAl2O4) wird als „AR78“ (Almatis GmbH) in den 
Korngrößen 1 - 3 mm, 0,5 – 1 mm, 0 – 0,5 mm, 0 – 0,045 mm sowie 0 – 0,020 mm 
eingesetzt und setzt sich aus 74 % Al2O3 und mindestens 20,5 % MgO zusammen, womit 
die Aggregate nahezu komplett aus MA-Spinell bestehen. Die Rohdichte von 3,2 g/cm3 
und die geringe Porosität von 2,6 % ermöglichen eine Gießformgebung bei geringem 
Wasserbedarf. 






Um die Eigenschaften von Al2O3 zu verändern, aber auch als Korrosionsmedium, werden 
im Rahmen dieser Arbeit je eine saure, intermediäre und basische Braunkohleasche der 
RWE Power AG (Bergheim, Deutschland) eingesetzt. Dabei handelt es sich bei der sauren 
Asche um eine Mischung geringer Mengen an Steinkohleflugasche („EFA-Füller KM/C“) 
mit einer Elektrofilterasche (EFA) aus der Nachreinigung des Kraftwerks Neurath. Dieser 
wurde zusätzlich Na2O zugegeben, um den Anteil an Alkalien zu erhöhen. Die 
intermediäre Asche setzt sich hingegen zu 80 % aus E-Filterasche der Vorreinigung und 
zu 20 % aus E-Filterasche der Nachreinigung des Kraftwerks Frimmersdorf zusammen. 
Die leicht basische Asche ist wiederum eine Mischung aus E-Filterasche und Bettasche 
aus den Wirbelschichtkesseln des Braunkohlekraftwerks Goldenberg (Block J und K). 
Eine genaue Beschreibung der Zusammensetzung dieser Aschen sowie deren 
Charakterisierung erfolgt im Rahmen der Korrosionsaschenanalyse in Kapitel 4.2. 
 
3.1.1.7 Bindemittel 
Um eine ausreichende Handhabbarkeit nach der Formgebung sowie hohe Festigkeit nach 
der Sinterung zu gewährleisten, wurden verschiedene Bindemittel eingesetzt. Bei 
„CA270“ (Almatis GmbH) und „Secar 71“ (Kerneos SA., Neuilly sur Seine, Frankreich) 
handelt es sich um Calcium-Aluminat-Zemente mit 27 bzw. 29 Gew.-% CaO, welche eine 
hohe Frühfestigkeit und Feuerfestigkeit liefern. „CMA 72“ (Kerneos SA.) ist hingegen ein 
neuartiger, hochreaktiver Spinell-reicher Zement mit etwa 72 Gew.-% Spinell, welcher 
zur Bindung von Spinell-haltigen Feuerfestwerkstoffen eingesetzt wird und deren 
Korrosionsbeständigkeit gegenüber Eisenhüttenschlacken erhöht. Ein Vergleich der 
mineralogischen Zusammensetzungen von Secar 71 und CMA 72 sind in Tabelle 4 
dargestellt [WOE11]. 
 „Alphabond 300“ (Almatis GmbH) stellt hingegen eine hydratisierbare Tonerde dar und 
wird aufgrund ihres geringen CaO-Gehaltes von < 0,1 Gew.-% zur Bindung von Zement-
freien feuerfesten Gießmassen verwendet. Dadurch können die 
Hochtemperatureigenschaften von Feuerfestprodukten deutlich verbessert werden. 





Tabelle 4: Mineralogische Zusammensetzung von Secar 71 sowie CMA 72 
Phase (Gew.-%) Secar 71 CMA 72 
CaO·Al2O3 (CA) 56 – 61 18 – 22 
CaO·2Al2O3 (CA2) 39 – 44 8 – 12 
MgAl2O4 (MA) 0 68 – 72 
Ca2Al[AlSiO7] (C2AS) < 1 < 1 
 
3.1.1.8 Additive 
Das verwendete „Castament FS65“ (BASF SE, Ludwigshafen, Deutschland) stellt ein 
Dispergiermittel dar, welches den Wasserbedarf zur Herstellung von Gießmassen senkt. 
„ADW 1“ und „ADS 1“ (Almatis GmbH) sind ebenfalls Dispergiermittel und dienen 
zusätzlich zur Steuerung des Abbindeverhaltens von Al2O3-basierten Bindemittel der 
Almatis GmbH. Während ADS 1 das Abbinden des reaktiven Al2O3 verzögert, wird durch 
ADW 1 eine Beschleunigung des Abbindens erreicht. Weiterhin kommen „Peramin 
AL200“ (kurz: AL200) und „Peramin AL300“ (kurz: AL300) (Kerneos SA., Neuilly sur 
Seine, Frankreich) als produktspezifische Dispergiermittel zum Einsatz. Sie dienen jedoch 
gleichzeitig auch zur Steuerung der Festigkeit von Al2O3- oder MgAl2O4-basierten 
Gießmassen mit geringem Zement-Gehalt über einen breiten Temperaturbereich. Dabei 
werden AL200 und AL300 vorzugsweise in Kombination mit Bindemitteln der Firma 
Kerneos eingesetzt. 
 
3.1.2 Zusammensetzung der Proben 
Proben zur Untersuchung der Eigenschaftsänderung durch Auswirkung einer CO-
Atmosphäre 
Im Rahmen dieser Arbeit soll u.a. grundlegend die Untersuchung der Auswirkung einer 
CO-Atmosphäre auf die Materialeigenschaften von oxidkeramischen Werkstoffen auf 
Al2O3-Basis erfolgen. Dazu wurden beispielhaft vier, zum einen kommerziell erhältliche, 
zum anderen speziell hergestellte, Feuerfestwerkstoffe ausgewählt, deren 
Zusammensetzungen in Tabelle 5 dargestellt sind. Die genauen Rohstoffangaben können 
der Tabelle 9.1.1 in der Anlage 9.1 entnommen werden. 









A-CO AZT-CO MA-CO CA6-CO 
Tabulartonerde 88,0 86,0 25,0 - 
Reaktivtonerde 9,0 10,2 11,0 8,0 
Hydratisierbare Tonerde 3,0 3,0 3,0 - 
Zirkondioxid - 0,4 - - 
Titandioxid - 0,4 - - 
MA-Spinell - - 61,0 - 
CA6 - - - 87,0 
CA-Zement - - - 5,0 
Additive 1,0 1,0 1,0 1,3 
H2O 5,3 5,6 5,6 6,7 
 
Der Versatz A-CO stellt eine typische Al2O3-Feuerfestgießmasse dar, welche aufgrund der 
Zement-freien Bindung kaum Verunreinigungen und folglich gute 
Hochtemperatureigenschaften aufweist. AZT-CO ist hingegen ein neu entwickelter 
Werkstoff, der neben Al2O3 als Hauptkomponente feines ZrO2 und TiO2 als Zusätze 
enthält. Der Versatz MA-CO beschreibt die Weiterentwicklung einer industriellen 
Alumina-Spinell-Gießmasse, welche einen erhöhten Spinell-Gehalt sowie Al2O3 als 
maximale Körnung und reaktivem Anteil aufweist. Auch CA6-CO ist ein bereits 
weitreichend verwendetes Feuerfestprodukt, das aus Calcium-Hexaaluminat als 
Hauptkomponente sowie einem geringen Anteil an reaktivem Al2O3 besteht. 
 
Werkstoffentwicklung Spinell-haltiger Al2O3-Gießmassen 
In Tabelle 6 sind die Zusammensetzungen der Proben aufgelistet, welche im Rahmen der 
Entwicklung Spinell-haltiger Gießmassen hergestellt werden sollen. Auch hier können 
die detaillierten Angaben zu den Rohstoffen der Tabelle 9.1.2 in der Anlage 9.1 
entnommen werden. 
Zur Klärung der Unterscheidungsmerkmale werden nachfolgend die einzelnen Versätze 
kurz beschrieben. TMA-AB ist eine kommerzielle, Zement-freie Mischung einer Spinell-





haltigen Al2O3-Gießmasse, welche als Pfannenauskleidung in der Stahlherstellung 
eingesetzt wird. Diese besteht aus grober Tabulartonerde (Grobkornanteil) sowie feiner 
Tabulartonerde, Reaktivtonerde und Spinell in der Matrix. MA-AB enthält hingegen 
einen höheren Anteil an Spinell, was eine höhere Beständigkeit gegenüber 
Kohleschlacken gewährleisten soll. 
 
Tabelle 6: Zusammensetzung Spinell-haltiger Al2O3-Gießmassen 
Rohstoff 
Anteil (Gew.-%) 
TMA-AB MA-AB 2CMA 6CMA 6CAC 18CMA 
Tabulartonerde 62,0 25,0 25,0 25,0 25,0 25,0 
Reaktivtonerde 11,0 11,0 11,0 8,0 8,0 - 
Hydrat. Tonerde 3,0 3,0 - - - - 
Spinell 24,0 61,0 62,0 61,0 61,0 57,0 
CMA 72 - - 2,0 6,0 - 18,0 
Secar 71 - - - - 6,0 - 
Additive 1,0 1,0 0,2 0,2 0,2 0,2 
H2O 5,5 5,6 4,9 4,9 4,9 5,4 
 
Ausgehend vom Versatz der Probe MA-AB sind 2CMA, 6CMA und 18CMA mit 
unterschiedlich hohem CMA 72-Gehalt gebunden, um den Einfluss des MA-Zements auf 
die Korrosionsbeständigkeit zu untersuchen. Zusätzlich besteht die Matrix der Probe 
18CMA nach Ersetzen der Reaktivtonerde nur noch aus Spinell und Zementanteilen. Im 
Gegensatz dazu ist 6CAC mit Secar 71 gebunden und enthält denselben Anteil an CA-
Phasen wie Versatz 18CMA, um den Einfluss der Zementart bzw. –bestandteile auf die 
Korrosionsbeständigkeit zu ermitteln. 
 
Werkstoffentwicklung von Al2O3-Gießmassen mit ZrO2 und TiO2-Zusätzen 
Zur Untersuchung des Einflusses von ZrO2 und TiO2 auf die Thermoschock- und 
Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 wurden Al2O3-ZrO2-TiO2-Materialien mit 
unterschiedlichen ZrO2- bzw. TiO2-Gehalten hergestellt. Tabelle 7 enthält deren 
Zusammensetzungen, wobei in Tabelle 9.1.3 in der Anlage 9.1 die genauen 
Rohstoffkomponenten aufgelistet sind. Dabei stellt Probe A1650 einen reinen Al2O3-





Versatz als Referenz dar. Die Bezeichnung der AZT-Werkstoffe setzt sich aus den 
Buchstaben A für die Al2O3-Hauptkomponente sowie Z für ZrO2 bzw. T für TiO2 sowie 
deren Anteil zusammen. AZT enthält neben Al2O3 jeweils 5 Gew.-% ZrO2 und TiO2. ZrO2 
kommt dabei in stabilisierter Form zum Einsatz, um während der Sinterung Rissbildung 
zu vermeiden, welche aufgrund des Modifikationswechsels und des daraus resultierenden 
Volumensprungs auftreten kann. 
 
Tabelle 7: Zusammensetzung der entwickelten Al2O3-ZrO2-TiO2-Werkstoffe 
Rohstoff 
Anteil (Gew.-%) 
A1650 AZT AZ5.0 AT5.0 AT2.5 
Tabulartonerde 88,0 78,0 83,0 83,0 85,5 
Reaktivtonerde 9,0 9,0 9,0 9,0 9,0 
Hydrat. Tonerde 3,0 3,0 3,0 3,0 3,0 
ZrO2 - 5,0 5,0 - - 
TiO2 - 5,0 - 5,0 2,5 
Additive 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 
H2O 5,3 4,6 4,9 4,8 4,7 
 
Werkstoffentwicklung von Al2O3 mit Zusätzen an Braunkohleasche 
Um die Veränderung der Eigenschaften von Al2O3 durch Zugabe von Braunkohleasche zu 
untersuchen, erfolgt die schrittweise Erhöhung des Anteiles an intermediärer 
Braunkohleasche in einer reinen Zement-gebundenen Aluminiumoxid-Gießmasse. 
 
Tabelle 8: Zusammensetzung von Al2O3 und der Asche-haltigen Werkstoffe 
Rohstoff 
Anteil (Gew.-%) 
0A 5A 11A 19A 
Tabulartonerde 88,0 83,0 75,0 67,0 
Reaktivtonerde 9,0 12,0 14,0 14,0 
CA-Zement 3,0 - - - 
Braunkohleasche - 5,0 11,0 19,0 
Additive 1,0 1,3 2,3 2,3 
H2O 5,0 4,7 4,5 4,9 
 





Die Zusammensetzung von reinem Al2O3 sowie der drei verschiedenen Asche-haltigen 
Massen ist in Tabelle 8 dargestellt, wobei Tabelle 9.1.4 in der Anlage 9.1 die detaillierte 
Zusammensetzung enthält. Die verwendete Nomenklatur der Proben setzt sich aus dem 
prozentualen Gehalt an Asche in der Probe sowie dem Buchstaben A (Asche) zusammen. 
 
3.1.3 Mischung der Rohstoffkomponenten und Formgebung 
Nach Einwaage erfolgte die Mischung der einzelnen trockenen Rohstoffkomponenten für 
5 Minuten in einem Zwangsmischer (Toni Technik Baustoffprüfsysteme GmbH, Berlin, 
Deutschland), wobei die Zusammenstellung der Versätze auf dem 
Korngrößenverteilungsmodell von Funk und Dinger mit einem q = 0,28 basiert [FUN94]. 
Anschließend wurde allmählich unter laufendem Rührer die angegebene Wassermenge 
zugegeben, wonach sich in allen Fällen nach spätestens 7 Minuten weiterer Mischzeit 
selbstfließende Massen ausbildeten. Diese konnten in eingeölte Metallformen gegossen 
werden, um Proben verschiedener Abmessungen herzustellen. Nach einer Abbindezeit 
von etwa 24 h erfolgte die Entformung der Probekörper. 
 
3.1.4 Sinterung der Probekörper 
Nach einer Trocknung der gegossenen und entformten Probekörper für 24 h bei 110 °C im 
Trockenschrank schloss sich die Sinterung an. Für die Sinterung wurde eine Aufheizrate 
von 2 K/min bis zum Erreichen der Sintertemperatur gewählt, welche für 5 Stunden 
gehalten wurde. Anschließend erfolgte eine geregelte Abkühlung mit 3 K/min bis 800 °C, 
um Thermospannungen durch zu schnelles Abkühlen im Hochtemperaturbereich zu 
minimieren. Die weitere Abkühlung bis Raumtemperatur zur Probenentnahme aus dem 
Ofen erfolgte ohne Regelung. Zur Sinterung wurden jeweils verschiedene maximale 
Temperaturen ausgewählt. Der Brand der Probekörper nach den Versätzen in Tabelle 5, 
welche hydratisierbare Tonerde AB300 enthalten (A-CO, AZT-CO und MA-CO), erfolgte 
bei 1500 °C. Die Sintertemperatur der Zement-gebunden Probekörper (CA6-CO) betrug 
hingegen 1300 °C. Weiterhin wurden alle Proben der vier Versätze in Tabelle 5 sowohl 





unter oxidierenden (Luft) als auch reduzierenden Bedingungen (CO) gesintert, um den 
Einfluss einer reduzierenden Atmosphäre auf ausgewählte Oxidkeramiken zu 
untersuchen. Dabei erfolgte die Realisierung der Sinterung unter reduzierenden 
Bedingungen durch Einbettung der Proben in Petrolkoks, welcher Asche-arm unter 
Bildung einer CO-Atmosphäre verbrennt. 
Die Sintertemperatur der Spinell-haltigen Probekörper aus Tabelle 6 betrug 1500 °C, 
wohingegen die Werkstoffe aus dem Al2O3-ZrO2-TiO2-System (Tabelle 7) in 
Vorversuchen nach einer Sinterung bei 1650 °C die beste Korrosionsbeständigkeit zeigten. 
Die Sinterung der Probekörper bestehend aus Zement-gebundenem Al2O3 und 
Aschezusätzen (Tabelle 8) erfolgte wiederum bei 1300 °C und ebenfalls unter 
oxidierenden sowie reduzierenden Bedingungen (Petrolkoksbett). 
 
3.2 Charakterisierung der Werkstoffe 
3.2.1 Materialeigenschaften bei Raumtemperatur 
Grundlegende bei Raumtemperatur ermittelte Materialeigenschaften, welche die 
Probekörper nach der Sinterung aufweisen, lassen erste Aussagen über die Eignung als 




Die Schwindung S gibt die Änderung der Probenabmessungen, bedingt durch den 
Sinterungsvorgang, an. Sie wurde im Rahmen der Arbeit vereinfacht als 
Längenschwindung nach Gleichung 5 berechnet, indem die Ermittlung der Abmessung 
vor (l0) und nach (l) der Sinterung erfolgte. Eine Dehnung ist hingegen eine negative 
Schwindung. 
 
    S (%) = 
l0- l
l0
	×	100   (5) 
 





Schwindung sowie Dehnung verursachen mechanische Spannungen im Werkstoff, 
weshalb bei der Herstellung von größeren Bauteilen eine Schwindung bzw. Dehnung von 
über 2 % zur Rissbildung oder Zerstörung führen kann. Idealerweise sollte die 
Schwindung bzw. die Dehnung so gering wie möglich sein. 
 
Porosität 
Die Ermittlung der offenen Porosität, d.h. die Gesamtheit der von außen zugänglichen 
Poren, erfolgte an Probenbruchstücken nach DIN EN 993-1, dem sogenannten 
Archimedes-Prinzip mit Sättigung durch Flüssigkeit. Zusätzlich wurde die 
Porengrößenverteilung mittels Quecksilberdruckporosimetrie unter Berücksichtigung 
eines konstanten Kontaktwinkels von 140° analysiert. Daraus ergibt sich jedoch ein 
geringer Fehler, da die einzelnen untersuchten Werkstoffsysteme eine unterschiedliche 
Benetzung durch Quecksilber aufweisen. Durch die Kenntnis der offenen Porosität sowie 
mittleren Porengröße lassen sich insbesondere Aussagen über die zu erwartende 
Korrosions- und Temperaturwechselbeständigkeit von Werkstoffen treffen. 
 
Festigkeit 
Anhand von Stäben der Abmessung 150 mm (Länge) x 25 mm (Breite) x 25 mm (Höhe) 
wurde im Rahmen dieser Arbeit die 3-Punktbiegefestigkeit (BF) der Probekörper nach 
DIN EN 993-6 an der Universalprüfmaschine TT 2420 (TIRA GmbH, Schalkau, 
Deutschland) mit einem Lagerabstand von 125 mm ermittelt. Zusätzlich erfolgte an 
ausgewählten Probezylindern der Abmessung 50 mm (Durchmesser) x 50 mm (Höhe) die 
Bestimmung der Kaltdruckfestigkeit nach DIN EN 993-5 an der Universalprüfmaschine 
1142 (Toni Technik Baustoffprüfsysteme GmbH, Berlin, Deutschland). 
 
3.2.2 Hochtemperatur-Materialeigenschaften 
Um Aussagen über die Einsatzfähigkeit von Werkstoffen als Auskleidungsmaterial von 
Hochtemperaturanlagen treffen zu können, reicht nicht nur die Kenntnis über 





Werkstoffkennwerte bei Raumtemperatur aus, sondern es müssen vor allem auch 
verschiedene Hochtemperatureigenschaften ermittelt werden. 
 
Druckerweichen 
Die Ermittlung der Druckerweichungstemperaturen mit ihren charakteristischen 
Längenänderungen, wie z.B. T05, wurde nach DIN EN 993-8 an Zylindern der Abmessung 
50 mm (Durchmesser) x 50 mm (Höhe) durchgeführt und lässt Aussagen zur empfohlenen 
maximalen Einsatztemperatur zu. Dabei erfolgte die Untersuchung der unter Luft 
gesinterten Proben unter Normalatmosphäre, wohingegen für das Druckerweichen (DE) 
der im Petrolkoksbett gesinterten Probezylinder eine Argon-Atmosphäre (Argon 5.0) im 
Testofen verwendet wurde. 
 
Heißbiegefestigkeit 
Während des Einsatzes in Vergasungsanlagen wird das Auskleidungsmaterial heißen 
Prozessgasen ausgesetzt, die aufgrund der hohen Gasgeschwindigkeit und deren Beladung 
mit Kohle- und Aschepartikel eine abrasive Wirkung haben. Demnach muss auch die 
Festigkeit bei hohen Temperaturen ermittelt werden, um Aussagen zur Eignung der 
entwickelten Materialien treffen zu können. Die Ermittlung der Heißbiegefestigkeit 
(HBF) erfolgte in Anlehnung an DIN EN 993-7 an Stäben der Abmessung 150 mm 
(Länge) x 25 mm (Breite) x 25 mm (Höhe), wobei die oxidierend gesinterten Proben unter 
Luft und die reduzierend gesinterten Proben unter Argon-Atmosphäre (Argon 5.0) 
untersucht wurden. Dabei kamen entweder eine Untersuchungstemperatur von 1300 °C 
(Proben gemäß der Versätze in Tabelle 5 und Tabelle 8) oder 1400 °C (Probekörper 
gemäß der Versätze in Tabelle 6 und Tabelle 7) zur Anwendung. 
 
3.2.3 Temperaturwechselbeständigkeit 
Häufig wechselnde Prozesstemperaturen oder plötzliche starke Temperaturabfälle 
verursachen in keramischen Werkstoffen thermische Spannungen, welche zur 
Rissbildung führen und bei Überschreitung der kritischen Risslänge das Material 





zerstören können. Die auftretenden Temperaturdifferenzen lassen sich allerdings nur 
schwer beschreiben bzw. im Labor nachstellen, weshalb normierte Verfahren entwickelt 
wurden, um das Verhalten verschiedener Werkstoffe miteinander zu vergleichen. Dabei 
kommt häufig ein Probeabschreckungsverfahren zur Anwendung, bei dem durch Einsatz 
verschiedener Abkühlmedien unterschiedliche Abkühlungsgeschwindigkeiten 
angewendet werden können. 
 
Abschrecken der Probekörper mit einem Druckluftstrom 
Das Abschrecken von Probekörpern mit Druckluft bewirkt einen stetigen 
Temperaturabfall mit konstantem Wärmeübergang, bei dem entsprechend des 
Thermoschockparameters R‘ die Wärmeleitleitfähigkeit λ Einfluss nimmt (siehe 
Gleichung 6). Für die Ermittlung der Temperaturwechselbeständigkeit durch 
Abschrecken mit Druckluft, welche in Anlehnung an DIN EN 993-11 erfolgte, wurden 
Proben der Abmessung 150 mm (Länge) x 25 mm (Breite) x 25 mm (Höhe) für 30 Minuten 
in einen Ofen gelegt, welcher auf eine Temperatur von 800 °C vorgeheizt war, um völliges 
Durchwärmen zu gewährleisten. Nach Herausnahme der Proben erfolgte zur Abkühlung 
das Überströmen mit Druckluft (1 bar) für 5 Minuten. Nach Trocknung der Probekörper 
für 2 Stunden bei 110 °C im Trockenschrank wurde die Biegefestigkeit der Stäbe nach 
DIN EN 993-6 ermittelt, wobei die Unterschiede zur Ausgangsfestigkeit die 
Temperaturwechsel-beständigkeit (TWB) der Materialien beschreiben. Je geringer der 
Festigkeitsabfall nach Thermoschock ausfällt, desto höher ist die TWB der Proben. Im 
Rahmen dieser Arbeit wurden die Spinell-haltigen Gießmassen sowie die Materialien aus 
dem Al2O3-ZrO2-TiO2-System mit Druckluft abgeschreckt, um einen Vergleich mit 
kommerziellen Ausmauerungssteinen zu ermöglichen. 
 
    R'= 
σ×1-ν
E×α
 × λ    (6) 
 
Abschrecken der Probekörper im Wasserbad 
Das Abschrecken der Probekörper im Wasserbad (25 °C) stellt ein Verfahren mit 
schroffem Temperaturabfall nach dem Thermoschockparameter R dar, bei dem die 





Wärmeleitung keine Rolle spielt (siehe Gleichung 7). Die Ermittlung der TWB durch 
Abschrecken in Wasser erfolgte ebenfalls an Proben der Abmessung 150 mm 
(Länge) x 25 mm (Breite) x 25 mm (Höhe) in Anlehnung an DIN EN 820-3. Diese wurden 
zur Gewährleistung des völligen Durchwärmens für 30 Minuten in einen auf 950 °C 
vorgeheizten Ofen gelegt, wobei sich im Falle der reduzierend gesinterten Proben ein 
Koksbett im Ofen befand. Anschließend wurden die Proben aus dem Ofen entnommen 
und in einem 25 °C warmen Wasserbad für 2 Minuten abgeschreckt. Nach Abschluss des 
Thermoschockzyklus schloss sich eine Trocknung für 2 h bei 110 °C im Trockenschrank 
an. Auch bei diesem Verfahren wurde nach einem bzw. 5 Thermoschockzyklen die BF 
der Stäbe nach DIN EN 993-6 ermittelt, um die Unterschiede zur Ausgangsfestigkeit zu 
beschreiben. Auf diese Weise erfolgte die Bestimmung der TWB der Asche-haltigen 
Proben sowie der Materialien zur Untersuchung des Einflusses einer CO-Atmosphäre. Da 
die oxidierend gesinterte Probe MA-CO dem Versatz MA-AB entspricht, können die 
ermittelten Temperaturwechselbeständigkeiten miteinander verglichen werden. 
 
     R	= 
σ×1-ν
E×α
    (7) 
 
3.2.4 Gefügeanalyse der entwickelten Werkstoffe 
Das Gefüge der gesinterten Proben wurde mit Hilfe des Rasterelektronenmikroskops 
(REM) „ESEM XL30 FEG“ (FEI, Eindhoven, Niederlande) analysiert, welches eine 
Beschleunigungsspannung von 20 kV verwendet. Dabei kamen verschiedene 
Vergrößerungen zum Einsatz. 
 
3.2.5 Bestimmung des Phasenbestandes 
Zur Bestimmung der enthaltenen Phasen wurden Bruchstücke der Probekörper in einer 
Schwingmühle zu Pulvern mit einer maximalen Korngröße von 63 µm aufgemahlen und 
anschließend mittels Röntgenbeugung (XRD) in einem Röntgendiffraktometer der Firma 
PHILIPS mit einer Cu Κα-Strahlung analysiert. Die Auswertung der Analyse und somit 





die Ermittlung der in den Proben enthaltenen Phasen erfolgte mit der Software X´Pert 
HighScore Plus, mit der auch die enthaltene Menge der Phasen mittels Rietveld-Methode 
identifiziert wurde. 
 
3.3 Ermittlung der Korrosionsbeständigkeit der Materialien 
3.3.1 Aschecharakterisierung 
Zur Charakterisierung der als Korrosionsmedium verwendeten sauren, intermediären und 
basischen Filteraschen wurden verschiedene Analysemethoden genutzt. Einerseits 
erfolgte die Untersuchung der Korngrößenverteilung der drei Aschen mittels 
Lasergranulometer LS230 (Beckman Coulter GmbH, Krefeld, Deutschland). Andererseits 
wurde das Ascheschmelzverhalten (ASV) an handgepressten Aschezylindern der 
Abmessung 13 mm (Durchmesse) x 13 mm (Höhe) in Anlehnung an DIN 51730 bestimmt. 
Die Ermittlung der Erweichungstemperatur, Sphärischtemperatur, Halbkugeltemperatur 
sowie der Fließtemperatur (Kennbuchstabe A-D) erfolgte anschließend in einem 
Erhitzungsmikroskop (EHM) unter Luft als auch in einem CO/CO2-Gasgemisch (jeweils 
50 %), um reduzierende Bedingungen zu erzeugen. Zusätzlich wurde an den Aschen eine 
Röntgenfluoreszensanalyse (RFA) durchgeführt, um die enthaltenen Elemente bzw. 
Verbindungen sowie deren Gehalte zu analysieren. Auf Basis dieser Gehalte lässt sich 
auch das Base-Säureverhältnis berechnen. 
 
3.3.2 Durchführung von Korrosionsuntersuchungsverfahren 
3.3.2.1 Tiegeltest 
Der Tiegeltest stellt aufgrund der geringen Schlackebewegung einen statischen 
Korrosionstest dar, welcher nach DIN CEN/TS 15418 durchgeführt wurde. Dazu erfolgte 
die Herstellung von Tiegeln gemäß den Versätzen aus Tabelle 6 bis Tabelle 8 mit einer 
Kantenlänge von 80 mm sowie einer Höhe von 60 mm, welche mit einer zylindrischen 
Ausbohrung mit einem Durchmesser von 42 mm und einer Tiefe von 35 mm versehen 





sind. Diese Tiegel wurden mit 30 g Braunkohleasche befüllt und anschließend in einem 
Ofen mit einer Aufheizrate von 2 K/min auf Testtemperatur von 1300 °C bzw. 1450 °C 
aufgeheizt und diese für 3 bzw. 10 Stunden gehalten. Daran schloss sich eine freie 
Abkühlung bis Raumtemperatur an. 
Während die oxidierend gesinterten Tiegel aus Tabelle 8 unter Normalatmosphäre 
getestet wurden, erfolgte die Untersuchung aller anderen Tiegel unter CO-Atmosphäre, 
um Vergaser-ähnliche Bedingungen zu gewährleisten. Dabei wurde nach einer 
Aufheizphase bis zur Prüftemperatur in inerter N2-Atmosphäre ein konstanter CO-
Gasstrom von 150 l/h in den Ofenraum eingeleitet, wobei sich dieser nach etwa 
5 Minuten mit 100 % CO-Atmosphäre füllte. Während des Korrosionstests schmelzen die 
Aschen zu Schlacke auf und infiltrieren das Tiegelmaterial bzw. reagieren mit dem 




Neben dem Tiegeltest erfolgte zu Vergleichszwecken an ausgewählten Probekörpern in 
Anlehnung an DIN CEN/TS 15418 die dynamische Finger-Eintauchprüfung, kurz 
Fingertest, bei der zusätzlich zur Korrosion eine Abrasion durch Schlackebewegung die 
Proben beansprucht. Dazu wurden Stäbe der Abmessung 150 mm (Länge) x 25 mm 
(Breite) x 25 mm (Höhe) hergestellt und mittels einer Bohrung an eine 
Rotationsvorrichtung befestigt. Diese befand sich über einem nach oben hin mit einer 
Öffnung versehenen Ofen, so dass die Stäbe in den Ofenraum hineinragten. Anschließend 
erfolgte das Aufheizen des Ofens mit 2 K/min auf 1300 °C, in dem sich zusätzlich ein 
großer Tiegel, bestehend aus dichtem Al2O3, befüllt mit Braunkohleasche befand. Nach 
Erreichen der Prüftemperatur wurden die Stäbe mit Hilfe der Vorrichtung etwa 20 mm in 
die nun im Al2O3-Tiegel geschmolzene Schlacke getaucht und mit 4 Umdrehungen pro 
Minute für 8 Stunden rotiert. Nach Herausnahme der Stäbe aus der Schlacke erfolgten die 
Abkühlung des Ofens und die endgültige Entnahme der Proben zur Untersuchung. 
 






Der Tablettentest stellt kein normiertes Untersuchungsverfahren dar, erlaubt aber ohne 
großen Aufwand empirische Aussagen zur Korrosionsbeständigkeit von Werkstoffen. 
Dabei findet er vor allem für Werkstoffsysteme Anwendung, die im Kontakt mit Alkalien 
stehen [FIS08]. Zur Durchführung des Tablettentests wurden Bruchstücke der gesinterten 
Probekörper in einer Schwingmühle zu Pulvern mit einer maximalen Korngröße von 
63 µm aufgemahlen und anschließend mit Braunkohleasche für 30 Minuten im 
Taumelmischer unter Zuhilfenahme von Mahlkugeln vermengt, wobei ein 
Mischverhältnis von 70 : 30 (Pulver : Asche) eingehalten wurde. Anschließend erfolgte 
bei einem Pressdruck von 100 MPa das Verpressen von je 50 g der Pulver-Asche-
Mischung zu einer Tablette mit einem Durchmesser von 50 mm. Die so erhaltenen 
homogenen Tabletten wurden bei 110 °C im Trockenschrank getrocknet und 
anschließend in einem Ofen mit einer Aufheizrate von 2 K/min auf 1300 °C für 3 Stunden 
erhitzt und danach frei abgekühlt. Im Falle der reduzierend gesinterten Probekörper 
erfolgte die Erhitzung der Tabletten im Petrolkoksbett. Während der 
Temperaturbehandlung der Tabletten reagiert die Braunkohleasche mit den Werkstoffen, 
wobei sich neue Phasen bilden können. Sind an der Reaktion maßgeblich Alkalien 
beteiligt, so wird die Bildung des Reaktionsproduktes oftmals mit einer Volumenänderung 
einhergehen, welche zu Spannungen führt. Übertragen auf reale Bedingungen bedeutet 
dies ein Abplatzen der Ausmauerung aufgrund Korrosion, falls die Volumenzunahme zu 
groß ist. Um den Tablettentest auszuwerten, erfolgt die Ausmessung des Durchmessers 
vor und nach der Temperatureinwirkung, wobei eine Volumenzunahme im Bereich ± 2 % 
als Grenzwert gilt. Der Tablettentest wurde beispielhaft an ausgewählten 
Probezusammensetzungen mit intermediärer Braunkohleasche als Korrosionsmedium 
durchgeführt. 
 
3.3.3 Thermodynamische Betrachtungen 
Die in dieser Arbeit angewendeten Korrosionstests wurden bei Normaldruck in einer 
100 % CO-Atmosphäre durchgeführt. Um die vorherrschenden Bedingungen mit denen 





eines realen Vergaser zu vergleichen, wurde das Verhalten der Komponenten einer 
intermediären Braunkohleasche unter Zuhilfenahme der Software FactSage 6.2 
thermodynamisch betrachtet. Vor allem die Komponenten SiO2, K2O und Na2O werden 
als möglicherweise nicht thermodynamisch stabil im Vergasungsprozess angesehen und 
könnten in die Gasphase übergehen, wohingegen sie unter Testbedingungen an der 
Reaktion teilnehmen. Dazu erfolgte die Betrachtung zweier Szenarien: einerseits wurde 
das Verhalten der Asche unter typischer Vergaseratmosphäre (40 % CO, 40 % H2, 
15 % H2O(g) und 5 % CO2) bei 1450 °C und 40 bar Druck und andererseits unter 100 % 
CO-Atmosphäre bei 1450 °C und 1 bar Druck berechnet. Die thermodynamischen 
Betrachtungen berücksichtigen jedoch nicht die Wechselwirkung der Atmosphäre mit 
den entwickelten Materialien. 
 
3.4 Untersuchung der Werkstoffe nach Korrosionstest 
3.4.1 Optische Auswertung 
Nach dem Tiegeltest wurden die Tiegel in zwei Hälften zerschnitten, um die 
Schlackeeindringtiefe und die Wechselwirkung der Schlacke mit dem Material zu 
bewerten bzw. untereinander zu vergleichen. Dies erfolgte einerseits mit geringem 
Aufwand mit einer handelsüblichen Digitalkamera. Für detaillierte Aussagen zur 
Eindringtiefe der Schlacke sowie zur Betrachtung der Schlacke-Tiegel-Grenzschicht bei 
größerer Auflösung wurden andererseits von ausgewählten Bereichen des Tiegels 
Anschliffe angefertigt und unter einem Lichtmikroskop (Carl Zeiss, Jena, Deutschland) 
untersucht sowie Bilder mit einer im Lichtmikroskop integrierten Digitalkamera 
(„ProgRes C5“, Jenoptik, Jena, Deutschland) mit PC-Anbindung aufgenommen. 
 
3.4.2 Ermittlung der Korrosionsmechanismen 
Zur Analyse der Korrosion bei höherer Auflösung sowie zur Klärung der 
Korrosionsmechanismen wurden Anschliffe der Bereiche des Tiegel-Schlacke-Übergangs 
zusätzlich im REM untersucht. Dabei erfolgte einerseits die Darstellung der Schädigung 





des Gefüges der entwickelten Werkstoffe durch den Schlackeangriff. Andererseits wurden 
von relevanten Bereichen im REM mit einer EDAX-FALCON-Mikrosonde EDS-Mappings 
zur Analyse der Verteilung der Elemente (v.a. Al, Mg, Si, Ca, Na, K, S, Fe, O) 
aufgenommen und mit einer Software („Genesis“, AMETEK GmbH, Meerbusch, 
Deutschland) ausgewertet, um entstehende Phasen zu identifizieren. Zusätzlich erfolgte 
anhand von EDS-Punktanalysen die Ermittlung von lokalen Änderungen in der Material- 
oder Schlackezusammensetzung. Dadurch können auf Grundlage dieser Ergebnisse die 
vorherrschenden Korrosionsmechanismen bzw. die Wirkungsweise der 
Korrosionsresistenz der entwickelten Werkstoffe beschrieben werden. 
 





4 Darstellung und Auswertung der Ergebnisse 
4.1 Eigenschaften ausgewählter oxidischer Feuerfestsysteme unter 
reduzierender Atmosphäre 
In der Regel werden die Eigenschaften kommerzieller oxidischer Feuerfestwerkstoffe von 
den jeweiligen Herstellern nur unter oxidierenden oder inerten Bedingungen ermittelt. 
Daher ist es für Betreiber einer Vergasungsanlage, die geeignete 
Ausmauerungsmaterialien auswählen müssen, sehr hilfreich zu wissen, wie sich diese 
Werkstoffe unter reduzierenden Vergasungsbedingungen verhalten. Dabei können sich 
durch eine Auslagerung unter reduzierender Atmosphäre der Phasenbestand und dadurch 
auch das Gefüge der Materialien ändern, was sich wiederum auf deren Eigenschaften 
auswirkt. Um einen Einblick in diese Auswirkungen zu erhalten, erfolgt in diesem 
Abschnitt die Ermittlung der thermomechanischen Eigenschaften und des 
Phasenbestandes von vier verschiedenen Al2O3-basierten Feuerfestwerkstoffen 
(Tabelle 5), welche unter oxidierenden sowie reduzierenden Bedingungen gesintert 
wurden. 
 
4.1.1 Mechanische Eigenschaften bei Raumtemperatur 
In Tabelle 9 sind die Schwindung (S), die offene Porosität (OP), die Biegefestigkeit (BF) 
sowie die Kaltdruckfestigkeit (KDF) der unter oxidierenden bzw. reduzierenden 
Bedingungen gesinterten Probekörper aufgelistet. 
Die Schwindung gibt Aufschluss über mögliche auftretende innere Spannungen im 
Werkstoff während der Sinterung. Dabei kann eine zu hohe Schwindung zu 
Schädigungen der Probekörper durch Rissbildung führen. Gemäß der Tabelle 9 sind die 
Schwindungen der Probekörper unabhängig von der Sinteratmosphäre ausreichend 
gering, so dass keine Rissbildung während oxidierender und auch reduzierender Sinterung 
zu erwarten ist. Die Änderungen der Schwindung in Abhängigkeit der Sinterbedingungen 
lassen jedoch keine treffende Aussage bezüglich des Einflusses einer reduzierenden 





Atmosphäre zu. Dies konnte im Rahmen einer vorangegangenen Untersuchung an 
gepressten Probekörpern verschiedener Zusammensetzung ebenfalls festgestellt werden 
[GEH11]. 
 
Tabelle 9: Schwindung (S), offene Porosität (OP), Kaltdruckfestigkeit (KDF) und 
Biegefestigkeit (BF) von oxidierend und reduzierend gesinterten Al2O3-basierten 
Feuerfestwerkstoffen 
Probe S (%) OP (%) KDF (MPa) BF (MPa) 
oxidierende Sinterbedingungen 
A-CO 0,3 16,7 71,1 17,7 
AZT-CO 0,2 17,1 87,0 30,2 
MA-CO 0,9 18,2 97,4 24,2 
CA6-CO 0,0 24,4 86,0 28,1 
reduzierende Sinterbedingungen 
A-CO 0,0 19,0 86,3 25,2 
AZT-CO 0,7 21,1 96,5 29,5 
MA-CO 0,7 19,5 114,9 28,8 
CA6-CO 0,3 25,0 76,8 20,0 
 
Die offene Porosität ist ein Werkstoffkennwert, welcher sowohl die 
Thermoschockbeständigkeit als auch die Schlackeinfiltration beeinflusst. Nach den 
Erfahrungen von Bennett et al. sollte die offene Porosität von Cr2O3-freien 
Auskleidungsmaterialien für Vergasungsanlagen zwischen 15 und 18 % liegen, wobei 
15 % offene Porosität favorisiert wird [BEN06a]. Liegt der Wert der offenen Porosität 
oberhalb dieses Bereiches, so steigt zwar die Thermoschockbeständigkeit des Materials, 
die Schlackeinfiltration nimmt jedoch ebenfalls zu. Im Gegensatz dazu wird ein Werkstoff 
mit einer offenen Porosität unterhalb von 15 % kaum mit Schlacke infiltriert, 
Temperaturschwankungen führen jedoch eher zu Rissbildungen, durch die Schlacke 
wiederum in das Material eindringen kann. Die oxidierend gesinterte Al2O3-Probe (A-CO) 
weist die geringste offene Porosität aller Probekörper auf, wobei auch AZT (AZT-CO) und 
MA-Spinell (MA-CO) noch im als ideal angesehenen Porositätsbereich liegen. Aufgrund 
der vergleichsweise hohen Porosität des Bonite-Grobkorns von 9,8 % steigt der 
Wasserbedarf zur Herstellung einer CA6-Gießmasse, wodurch dieses Material nach 





Sinterung eine offene Porosität von 24,4 % aufweist. Dies begünstigt Infiltration durch 
Schlacke während des Einsatzes. Im Vergleich zu oxidierenden Sinterbedingungen fällt 
die teilweise deutlich höhere offene Porosität der reduzierend gesinterten Probekörper 
auf. Auf Basis dieser Ergebnisse kann unter Vergasungsbedingungen aufgrund der 
Erhöhung der offenen Porosität zunehmende Schlackeinfiltration, aber auch höhere 
Thermoschockbeständigkeit, erwartet werden. 
Ausgemauerte Anlagen zur Synthesegaserzeugung können eine Höhe von bis zu 25 m und 
einen Durchmesser von 5 m aufweisen. Um die mechanischen Belastungen zu reduzieren, 
werden die Ausmauerungssteine in bestimmten Abständen mit Stahlankern befestigt. 
Dennoch lastet auf den untersten Feuerfeststeinen das Gewicht der darüberliegenden 
Steine, sodass diese eine ausreichend hohe Kaltdruckfestigkeit aufweisen müssen, welche 
erfahrungsgemäß über 45 MPa liegen sollte [BEN06a]. 
Gemäß den Werten in Tabelle 9 erfüllen alle untersuchten Werkstoffe diese 
Grundvoraussetzung. Dabei besitzt oxidierend gesintertes Al2O3 mit etwa 71 MPa die 
geringste Kaltdruckfestigkeit. Die Zugabe von geringen Mengen an ZrO2 und TiO2 zu 
Al2O3 (Probe AZT-CO) bewirkt hingegen eine Festigkeitssteigerung auf 87 MPa. Der MA-
Spinell zeigt jedoch die höchsten Festigkeitswerte aller untersuchten Probematerialien. 
Obwohl CA6 eine vergleichsweise hohe Porosität aufweist, können dennoch auch mit 
diesem Material hohe Festigkeitswerte erzielt werden, die über denen von Al2O3 liegen. 
Die ermittelten Werte der KDF weisen allerdings hohe Standardabweichungen auf, 
weshalb zusätzlich die Biegefestigkeit der Probekörper ermittelt wurde. Tabelle 9 
verdeutlicht, dass die Werte der Biegefestigkeit erwartungsgemäß geringer als die der 
KDF sind. Weiterhin weist Spinell eine geringere Biegefestigkeit als AZT-CO und CA6-
CO auf. Nach der reduzierenden Sinterung ist im Vergleich zu oxidierenden 
Sinterbedingungen eine deutliche Veränderung der Festigkeiten zu erkennen. So erfahren 
die Al2O3- und Spinell-Proben durch eine Sinterung in CO eine Festigkeitssteigerung, 
wohingegen bei CA6-CO bezüglich der Biegefestigkeitswerte eine starke Senkung der 
Festigkeit zu beobachten ist. Im Gegensatz dazu zeigt AZT-CO durch eine reduzierende 
Sinterung keine signifikante Veränderung der Festigkeit. 





Die gewonnenen Ergebnisse über die Änderung der mechanischen Eigenschaften bei 
Raumtemperatur ausgewählter oxidischer Feuerfestsysteme nach Sinterung in CO lassen 
keine eindeutigen Schlüsse zu. Einerseits erhöht sich signifikant die offene Porosität, 
wohingegen andererseits Festigkeitssteigerungen, aber auch –senkungen nachweisbar 
sind. Somit lassen sich diese teils widersprüchlichen Ergebnisse nicht allein durch 
verschiedene Sinteraktivitäten erklären. Einen zusätzlichen Aufschluss über die Ursachen 
könnte die Verteilung der in den Probekörpern enthaltenen Poren liefern (Tabelle 10). 
Demnach ist, wie auch bei der offenen Porosität, nach Sinterung in CO bei allen 
untersuchten Werkstoffen eine Erhöhung der mittleren Porengröße (d50) zu erkennen. 
Unter Betrachtung der d90-Werte erfährt MA-CO die größte Veränderung, wobei in 
diesem Fall die geringere Sinteraktivität sowie die größeren Maximalporen eine Erklärung 
für den beobachteten Festigkeitsabfall liefern könnten [SAI04]. Jedoch lässt sich auch 
unter Berücksichtigung der Analyse der Porengrößenverteilung keine allgemeingültige 
Aussage über den Einfluss der Sinteratmosphäre auf die Festigkeit treffen, was am Beispiel 
der Probe CA6-CO deutlich wird. Diese zeigt eine in etwa gleichbleibende Porenstruktur, 
wohingegen die Festigkeit durch die reduzierende Sinterung signifikant abnimmt. 
 




d10 d50 d90 
oxidierende Sinterbedingungen 
A-CO 1440 3120 12344 
AZT-CO 764 1512 3408 
MA-CO 760 1448 2192 
CA6-CO 384 988 1760 
reduzierende Sinterbedingungen 
A-CO 2240 5140 18960 
AZT-CO 884 1856 2552 
MA-CO 940 1964 18096 
CA6-CO 376 1040 1740 
 






Neben den mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur wurde auch der Einfluss 
einer CO-Atmosphäre auf die Hochtemperatureigenschaften untersucht. In Tabelle 11 
sind die Heißbiegefestigkeiten, ermittelt bei 1300 °C (HBF), sowie die T01-Temperaturen 
nach dem Druckerweichungsversuch der oxidierend bzw. reduzierend gesinterten 
Werkstoffe dargestellt. Dabei zeigen auch die Ergebnisse der Heißbiegefestigkeit der 
Probekörper keine gleichmäßige Festigkeitsveränderung. Probe A-CO verliert nach 
Sinterung in CO-Atmosphäre bei hohen Temperaturen deutlich an Festigkeit, 
wohingegen bei Raumtemperatur eine Festigkeitssteigerung zu beobachten war. 
Weiterhin weist AZT-CO im Vergleich zu Raumtemperatur die geringste 
Heißbiegefestigkeit aller untersuchten Werkstoffe auf. Bei dieser Probe ist jedoch keine 
signifikante Änderung der Heißbiegefestigkeit nach reduzierender Sinterung zu 
erkennen. Im Gegensatz dazu zeigt Spinell (MA-CO) die größte Änderung der 
Heißbiegefestigkeit, wobei nach Sinterung unter reduzierenden Bedingungen ein starker 
Festigkeitsabfall auftritt. Dieser Festigkeitsverlust ist wiederum gegensätzlich zu den 
Beobachtungen der Änderung der Biegefestigkeit bei Raumtemperatur, welche sich nach 
einer Sinterung in CO-Atmosphäre erhöhte. CA6-CO zeigt wiederum eine leichte 
Steigerung der Heißbiegefestigkeit unter CO-Atmosphäre, wohingegen deren 
Biegefestigkeit nach reduzierender Sinterung sank. 
Somit zeigen die Probekörper nach reduzierender Sinterung im Vergleich zu 
oxidierenden Sinterbedingungen entweder eine leichte Erhöhung oder auch eine 
deutliche Senkung der Heißbiegefestigkeit, wobei im Fall des AZT keine signifikante 
Änderung erkannt werden kann. Die Veränderung der Heißbiegefestigkeit der einzelnen 
Feuerfestsysteme in Abhängigkeit der Sinteratmosphäre spiegelt jedoch nicht die 
gewonnenen Erkenntnisse zu den Änderungen der Biegefestigkeit wider. 
Die T01-Temperaturen in Tabelle 11 als Ergebnis des Druckerweichungsversuchs können 
einen Hinweis auf die maximale Einsatztemperatur der Probewerkstoffe liefern. Al2O3 
besitzt nach Sinterung unter Normalatmosphäre einen T01-Wert von 1517 °C, nach 
reduzierender Sinterung erhöht sich dieser Wert auf 1584 °C. Im Gegensatz dazu liegt T01 





von AZT-CO unter oxidierenden Bedingungen unterhalb von A-CO, wobei nach 
Sinterung in CO-Atmosphäre eine Erhöhung der Temperaturbeständigkeit zu beobachten 
ist. Dagegen zeigt CA6-CO nur geringe Veränderungen in Abhängigkeit der 
Sinteratmosphäre. Hier nimmt die HBF etwas zu und die T01-Temperatur sinkt leicht. Bei 
der Spinell-Probe sind jedoch die deutlichsten Veränderungen der 
Hochtemperaturbeständigkeit zu beobachten. Während MA-CO unter Normalatmosphäre 
hervorragende Hochtemperatureigenschaften (HBF und T01) besitzt und aus diesem 
Grund auch in zahlreichen Hochtemperaturprozessen eingesetzt wird, nehmen hingegen 
nach Sinterung unter reduzierenden Bedingungen die HBF und T01 sehr stark ab. Für 
Betreiber einer Hochtemperaturanlage, in der reduzierende Bedingungen auftreten, wäre 
die Kenntnis dieses Effektes sehr nützlich, um Fehlentscheidungen bei der Auswahl 
geeigneter Werkstoffe zu vermeiden.  
 
Tabelle 11: Heißbiegefestigkeit (HBF) und Druckerweichungstemperatur (T01) der 
oxidierend und reduzierend gesinterten Al2O3-basierten Materialien 
Probe HBF (MPa) T01 (°C) 
oxidierende Sinterbedingungen 
A-CO 11,5 1517 
AZT-CO 5,6 1468 
MA-CO 19,2 1605 
CA6-CO 9,1 1457 
reduzierende Sinterbedingungen 
A-CO 7,3 1584 
AZT-CO 5,9 1495 
MA-CO 11,7 1433 
CA6-CO 10,9 1442 
 
Die Ergebnisse in Tabelle 11 verdeutlichen, dass bei der Mehrzahl der untersuchten 
oxidischen Feuerfestsysteme die Hochtemperatureigenschaften nach einer Sinterung in 
CO-Atmosphäre tendenziell sinken. Dies konnte besonders am Beispiel der Spinell-Probe 
MA-CO beobachtet werden. 
 






Neben den thermomechanischen Eigenschaften gibt auch die 
Temperaturwechselbeständigkeit entscheidende Hinweise auf die Eignung eines 
Werkstoffes als Auskleidungsmaterial für Hochtemperaturprozesse. Dabei spiegelt sich 
eine höhere Thermoschockbeständigkeit direkt in einer Laufzeitverlängerung der 
Ausmauerung wider. 
In Tabelle 12 sind die Restfestigkeiten der oxidierend bzw. reduzierend gesinterten 
Probekörper nach 1 bzw. 5 Thermoschockzyklen dargestellt. Wie zu erwarten, führt ein 
schroffes Abschrecken der Proben im Wasserbad zu einem deutlichen Festigkeitsverlust. 
Dabei zeigt Calcium-Hexaaluminat nach oxidierender Sinterung mit 5,7 MPa die höchste 
Restfestigkeit aller untersuchten Werkstoffsysteme nach einem Thermoschockzyklus, was 
vor allem durch die höhere Porosität erklärt werden kann. Die Restfestigkeiten der 
Proben A-CO, AZT-CO und MA-CO liegen hingegen in einem Bereich um etwa 4 MPa. 
Durch weitere Thermoschockzyklen sinkt die Festigkeit weniger stark ab, wobei die 
Probekörper auch nach 5 Thermoschockzyklen nicht zerstört wurden. 
 





Restfestigkeit (MPa) nach 
1 Thermoschock 5 Thermoschocks 
oxidierende Sinterbedingungen 
A-CO 17,7 4,2 2,1 
AZT-CO 30,2 3,8 0,7 
MA-CO 24,2 3,9 2,0 
CA6-CO 28,1 5,7 2,0 
reduzierende Sinterbedingungen 
A-CO 25,2 6,1 3,1 
AZT-CO 29,5 5,7 2,4 
MA-CO 28,8 5,6 3,0 
CA6-CO 20,0 8,2 3,3 
 





Durch eine Sinterung unter reduzierenden Bedingungen kann sowohl relativ als auch 
absolut betrachtet die Thermoschockbeständigkeit erheblich verbessert werden. So sind 
die Restfestigkeiten der reduzierend gesinterten Probekörper im Schnitt um etwa 30 % 
höher als die der oxidierend gesinterten Proben und auch der Festigkeitsverlust ist 
teilweise deutlich geringer. Auch hier zeigt wiederum CA6 die besten 
Thermoschockeigenschaften. 
Bei den Proben A-CO und MA-CO kann die Verbesserung der 
Thermoschockbeständigkeit durchaus mit den höheren Ausgangsfestigkeiten erklärt 
werden (siehe Gleichung 7). Die Tatsache, dass auch die relativen Festigkeitsverluste 
geringer sind, und dass CA6 trotz geringerer Ausgangsfestigkeit eine höhere Restfestigkeit 
aufweist, deutet jedoch vielmehr auf einen strukturabhängigen Einfluss hin. Wie in 
Tabelle 9 ersichtlich ist, erhöht sich durch eine Sinterung in CO-Atmosphäre signifikant 
die Porosität der Proben, wodurch ebenfalls der E-Modul sinkt. Treffen durch 
Thermospannungen verursachte Risse bei der Rissausbreitung auf Poren, so werden diese 
abgelenkt und deren Energie zur Schaffung neuer Oberflächen genutzt, wodurch die 
Risslänge weniger schnell zunimmt. Erst wenn der Riss die kritische Länge erreicht, 
kommt es zum Bauteilversagen. 
Eine Sinterung unter reduzierenden Bedingungen erhöht nachweislich die Porosität und 
verändert die Porenstruktur. Dies trägt maßgeblich zur Verbesserung der 
Thermoschockbeständigkeit der untersuchten Probekörper bei. Die unregelmäßigen 
Veränderungen der Festigkeit (BF und HBF) lassen sich allerdings nicht mit Änderungen 
in der Porenstruktur erklären. Einen Aufschluss darüber könnte jedoch die Betrachtung 
der Phasen geben, welche sich unter den jeweiligen Sinterbedingungen ausbilden. 
 
4.1.4 Phasenausbildung in Abhängigkeit der Sinteratmosphäre 
Tabelle 13 enthält die Hauptphasen der oxidierend bzw. reduzierend gesinterten 
oxidischen Feuerfestsysteme, wobei die Nachweisgrenze bei einem Gehalt von etwa 1 % 
liegt. Die enthaltenen Mengen (in Klammern angegeben) wurden dabei mittels Rietveld-
Methode ermittelt. 





Tabelle 13: Enthaltene Hauptphasen in Abhängigkeit der Sinteratmosphäre 
Probe enthaltene Hauptphasen (%) 
oxidierende Sinterbedingungen 
A-CO α-Al2O3 (99), β-Al2O3 (1) 
AZT-CO α-Al2O3 
MA-CO MgAl2O4 (60), α-Al2O3 (39), β-Al2O3 (1) 




MA-CO MgAl2O4 (60), α-Al2O3 (39) 
CA6-CO CaAl12O19 (83), α-Al2O3 (10), CaAl4O7 (5), β-Al2O3 (2) 
 
Demnach bestehen A-CO und AZT-CO unabhängig von der Sinteratmosphäre fast 
komplett aus Korund. AZT-CO enthält weiterhin geringe Mengen an ZrO2 und TiO2, 
deren Gehalte jedoch unterhalb der Nachweisgrenze der XRD-Methode liegen. Im 
Gegensatz zu Probe AZT-CO, deren thermomechanischen Kennwerte sich in 
Abhängigkeit der Sinteratmosphäre kaum verändern, zeigt reduzierend gesintertes Al2O3 
eine Erhöhung der Festigkeit, obwohl sich der Phasenbestand im Vergleich zu einer 
oxidierenden Sinterung nicht signifikant verändert. Dementsprechend könnte die 
Ursache der Eigenschaftsänderung von reinem Al2O3 in der Ausbildung einer 
unterschiedlichen (Poren-) Struktur liegen, welche in Abhängigkeit der Sinteratmosphäre 
generiert wird. Diese Annahme sollte auch für Spinell (MA-CO) zutreffen, der trotz 
nahezu gleichbleibenden Phasenbestandes eine Festigkeitserhöhung bei Raumtemperatur 
sowie eine deutliche Senkung der Hochtemperatureigenschaften zeigt. 
Aufgrund der Mischung von CA6 mit Reaktivtonerde und CA-Zement weist CA6-CO nach 
Sinterung unter Normalbedingungen CA6, Korund sowie Grossit (CA2) als Hauptphasen 
auf. Weiterhin ist die Bildung von β-Al2O3 nachweisbar, welches durch die Reaktion von 
Al2O3 mit den in den Rohstoffen enthaltenen Verunreinigungen (wie v.a. Na2O) entsteht. 
Im Gegensatz dazu ist nach Sinterung unter reduzierenden Bedingungen die geringere 
Menge an gebildetem CA6 auffällig, wobei gleichzeitig der Anteil an Korund zunimmt. 
Somit könnte der höhere Korundanteil eine Erklärung für die Erhöhung der 





Heißbiegefestigkeit nach reduzierender Sinterung darstellen. Dementgegen steht 
allerdings die höhere offene Porosität der Probekörper nach reduzierender Sinterung trotz 
des niedrigeren CA6-Gehalts, da bei der Bildung von CA6 im Allgemeinen eine 
Aufweitung der Struktur sowie eine höhere Porosität zu beobachten ist. 
Die Zusammenfassung zeigt, dass durch eine Sinterung unter reduzierenden Bedingungen 
sich zwar die offene Porosität, aber dadurch auch die Thermoschockbeständigkeit der 
untersuchten oxidischen Feuerfestwerkstoffe signifikant erhöhen. Weiterhin führt eine 
Sinterung in CO-Atmosphäre bei der Mehrzahl der Probekörper zu höheren Festigkeiten 
bei Raumtemperatur. Im Gegensatz dazu ist teilweise eine deutliche Senkung der 
Hochtemperatureigenschaften nach reduzierender Sinterung der Proben zu beobachten. 
Die Untersuchung der Porenstruktur sowie des Phasenbestandes geben jedoch keinen 
eindeutigen Hinweis auf die Ursache dieser Eigenschaftsänderungen. Daher wird bei 
einem geplanten Einsatz eines oxidischen Feuerfestwerkstoffes in einem 
Hochtemperaturprozess mit reduzierenden Bedingungen eine gesonderte Ermittlung der 
Materialeigenschaften unter reduzierender Atmosphäre empfohlen, was am Beispiel von 
Spinell demonstriert wurde. 
 
 
4.2 Charakterisierung der verwendeten Aschen 
Als Asche werden die mineralischen, nichtbrennbaren Bestandteile von Kohle 
bezeichnet. Abbildung 12a zeigt eine REM-Aufnahme einer angeschliffenen 
Hartbraunkohle, in welcher sich vier unterschiedliche Bereiche erkennen lassen. Die 
Matrix der Hartbraunkohle besteht aus einem strukturlosen und amorph erscheinenden 
Gefüge (A), in welchem fein strukturierte (B), grob strukturierte (D) sowie kristallin 
erscheinende Bereiche (C) unregelmäßig verteilt vorliegen. Dabei konnten mit Hilfe der 
EBSD-Methode die kristallin erscheinenden Partikel vor allem der Quarz-Phase 
zugeordnet werden. Aber auch das grob strukturierte Gefüge (D) weist amorphe und 
kristalline Anteile auf, wobei diese hingegen keiner Phase eindeutig zugeordnet werden 
können. Zusätzlich sind weitere typische Aschebestandteile wie Al, Fe, Ca und S in allen 





Bereichen nachweisbar, wobei sie sich vor allem in den groben Strukturen (D) anreichern. 
Deren Gehalt liegt jedoch an der Nachweisgrenze von etwa 1 Gew.-%, was die 
Phasenzuordnung erschwert. 
Während der Verbrennung der Kohle in Kraftwerken werden feinkörnige Anteile der 
Asche in Filteranlagen aufgefangen. Diese Elektrofilteraschen (EFA) haben eine 
kugelförmige Gestalt und weisen unterschiedliche Korngrößen auf (siehe Abbildung 12b). 
Die mittels Lasergranulometer analysierten mittleren Korngrößen (d50) der einzelnen, in 
dieser Arbeit als Korrosionsmedium verwendeten, Filteraschen unterscheiden sich kaum 
und variieren zwischen 12 und 17 µm (siehe Abbildung 9.2.1 in der Anlage). Während die 
d90-Korngröße der sauren bzw. basischen Asche bei etwa 80 µm liegt, enthält die 
intermediäre Filterasche jedoch auch einzelne gröbere Körner mit Korngrößen von mehr 
als 200 µm. 
  
 
Abbildung 12: REM-Aufnahme einer Hartbraunkohle (a) sowie einer EFA (b) 
 
In Tabelle 14 ist das Ascheschmelzverhalten der drei Aschen unter Angabe der 
Erweichungs-, Sphärisch-, Halbkugel- sowie Fließtemperatur (Kennbuchstabe A bis D) 
nach DIN 51730 in Abhängigkeit der Atmosphäre (Luft sowie CO/CO2) dargestellt. Dabei 
kann zwischen „langem“ und „kurzem“ Schmelzverhalten unterschieden werden. Die 
saure Asche zeigt unter Luft ein langes ASV, da ein erstes Erweichen bereits bei 1188 °C 
auftritt, ein komplettes Zerfließen hingegen erst oberhalb 1312 °C beobachtet werden 





kann. Unter CO/CO2-Atmosphäre erweicht die saure Asche bereits bei deutlich 
niedrigeren Temperaturen, zeigt aber eine ähnlich hohe Fließtemperatur wie unter Luft. 
Die intermediäre Asche weist hingegen unter Luft ein extrem kurzes Schmelzverhalten 
auf, da das Erweichen der Asche sowie das Fließen innerhalb einer Temperaturdifferenz 
von nur 8 K stattfinden. Somit liegt die intermediäre Asche mit ihrer nah-eutektischen 
Zusammensetzung im Vergleich zur sauren Asche bereits bei niedrigeren Temperaturen 
(1248 °C) schmelzflüssig vor und kann während des Korrosionstests eher in die Tiegel 
eindringen. Dies bestätigten Voruntersuchungen, wobei nach Tiegeltests unter Luft bei 
1300 °C die Tiegel stark von intermediärer Asche infiltriert wurden, wohingegen kaum 
Infiltration durch saure Asche zu erkennen war. Unter CO/CO2-Atmosphäre zeigt die 
intermediäre Asche ein etwas längeres ASV, wobei die Fließtemperatur im Bereich der 
sauren Asche liegt. Somit ist bezüglich des reinen Eindringverhaltens kein Unterschied 
zwischen saurer und basischer Asche unter reduzierenden Bedingungen zu erwarten. 
Auch die basische Asche zeigt mit einer Erweichungstemperatur von 1309 °C und 
Fließtemperatur von 1325 °C ein kurzes Ascheschmelzverhalten unter Luft. Unter 
reduzierenden Bedingungen beginnt das Erweichen bereits bei etwas geringeren 
Temperaturen. Mit einer Fließtemperatur von 1344 °C ergibt sich jedoch unter CO/CO2-
Atmosphäre ein längeres Ascheschmelzverhalten, wobei die basische Asche die höchste 
Fließtemperatur aller Aschen zeigt. 
 
Tabelle 14: Ascheschmelzverhalten (ASV) der verwendeten Aschen 
ASV (°C) saure Asche intermediäre Asche basische Asche 
Luft (oxidierend) 
A 1188 1240 1309 
B 1209 1243 1310 
C 1234 1244 1314 
D 1312 1248 1325 
CO/CO2 (reduzierend) 
A 1094 1260 1300 
B 1157 1280 1308 
C 1192 1289 1320 
D 1304 1300 1344 





Die Aschen können jedoch unter Korrosionstestbedingungen bei anderen Temperaturen 
aufschmelzen, als es die Ergebnisse des ASV nach DIN 51730 vermuten lassen. Das 
Substrat, auf welchem die Aschezylinder zur Untersuchung aufgeheizt werden, soll nach 
DIN 51730 (Fassung 2007) aus Platinblech bestehen, oft wird aber Al2O3 verwendet. 
Während des Korrosionstests sind die Aschen jedoch im Kontakt mit dem Tiegelmaterial, 
woraus sich im Falle der Verwendung von Al2O3 als Substratmaterial Wechselwirkungen 
ergeben, welche das Ascheschmelzverhalten beeinflussen. Ebenso verändert auch die 
100 % CO-Atmosphäre im Korrosionstestofen das Schmelzverhalten der Aschen. Nach 
den Ergebnissen in Tabelle 14 würde die intermediäre Asche erst bei 1248 °C 
Testtemperatur vollständig aufschmelzen. Untersuchungen im Erhitzungsmikroskop an 
der intermediären Asche haben jedoch gezeigt, dass diese bereits bei 1213 °C 
aufgeschmolzen war (siehe Abbildung 13). 
 
 
Abbildung 13: Im Erhitzungsmikroskop unter Normalbedingungen analysiertes 
Ascheschmelzverhalten der intermediären Asche  
 
Somit ergibt sich für die verwendeten Aschen ein erstes Unterscheidungsmerkmal: in 
Abhängigkeit ihres Schmelzverhaltens weisen die Aschen eine unterschiedliche Viskosität 
bei der jeweiligen Testtemperatur auf. Diese Viskosität ist allerdings nur sehr aufwändig 
zu ermitteln, weshalb im Rahmen der Arbeit nur die Auswirkung der unterschiedlichen 
Viskosität als Eindringverhalten visuell erfasst und beschrieben werden konnte. Demnach 
zeigt die intermediäre Asche unter Luft die geringste Viskosität, d.h. das größte 
Eindringvermögen. Die saure Asche schmilzt hingegen erst bei höheren Temperaturen 
auf, weshalb das Eindringvermögen geringer ausfällt. Das Verhalten der basischen Asche 
ist zwischen den beiden anderen anzusiedeln. Aufgrund des starken Eindringens sind in 
der vorliegenden Arbeit im Kontakt mit intermediärer Asche die größten 
Korrosionsschäden bei gleicher Untersuchungstemperatur zu erkennen, im Besonderen 





wenn die Tiegel makroskopisch untersucht werden. Erst bei geringer Infiltration, aber vor 
allem im mikroskopischen Bereich, ist der Einfluss der Aschekomponenten auf die 
Korrosion zu erkennen. 
 
Tabelle 15: Zusammensetzungen und B/S-Verhältnis der verwendeten Kohleaschen 
Komponente 
Hauptbestandteile (Gew.-%) 
saure Asche intermediäre Asche basische Asche 
SiO2 40,21 42,91 26,86 
Al2O3 18,40 2,44 5,40 
CaO 9,43 27,00 33,30 
Fe2O3 7,17 11,05 8,07 
MgO 5,20 3,80 7,80 
Na2O 5,12 0,60 4,00 
SO3 5,05 6,45 12,00 
K2O 3,39 0,19 0,71 
TiO2 0,91 0,17 0,49 
P2O5 0,29 0,07 0,07 
BaO 0,14 0,25 0,17 
Cl 0,12 0,12 0,39 
C 4,31 2,40 0,50 
Spurenelemente 0,26 2,55 0,24 
B/S-Verhältnis 0,52 0,94 1,58 
 
Tabelle 15 gibt einen Überblick über die mittels RFA analysierten Komponenten der 
Aschen, mit deren Hilfe das B/S-Verhältnis berechnet werden kann, um die untersuchten 
Aschen einem chemischen Charakter zuzuordnen. Die saure Asche (B/S = 0,52) stellt eine 
überwiegend alumosilikatische Mischung mit vergleichsweise geringen CaO- und Eisen-
Gehalten sowie hohen Anteilen an Alkalien (Na2O und K2O) dar. Bei dieser Asche wird 
vor allem der hohe SiO2-Gehalt die Korrosion beherrschen. Der relativ hohe Al2O3-Gehalt 
führt hingegen zu geringen Reaktionen mit Al2O3-basierten Feuerfestmassen führen. In 
Braunkohlekraftwerken verursacht dieser Aschetyp im Falle toniger Bestandteile vor 
allem auch wegen der hohen Calcium- und Alkali-Gehalte häufig Verschlackungen im 
Feuerraum [NEU10]. Gemäß einer XRD-Analyse besteht die intermediäre Asche 
(B/S = 0,94) zu großen Anteilen aus SiO2 und CaO, welche oft in Form von Quarz und 





Freikalk vorliegen. Zusätzlich ist ein hoher Fe2O3-Anteil nachweisbar. Alkalien, in Form 
von Na2O und K2O, sind hingegen nur in geringen Mengen enthalten. Dieser Aschetyp 
führt in Braunkohlekraftwerken bei niedrigen Brennkammertemperaturen zu 
sogenannten Verschmutzungen, bei höheren Temperaturen hingegen aufgrund 
vergleichsweise niedriger Schmelztempertaturen zu silikatischen Verschlackungen. Die 
leicht basische Asche (B/S = 1,58) zeigt wiederum hohe CaO- sowie SiO2-Gehalte bei 
geringeren Anteilen an Eisenverbindungen sowie Al2O3, MgO, SO3 und Alkalien. Es gibt 
jedoch auch stark basische Braunkohleaschen mit deutlich höheren CaO-Gehalten, 
wodurch diese ein B/S-Verhältnis von bis zu 7 aufweisen können. 
 
 
4.3 Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit von Alumina-
Spinell-Werkstoffen gegenüber Kohleschlacken  
Als Al2O3-basierter Werkstoffverbund findet Alumina-Spinell vor allem als 
Pfannenauskleidungsmaterial bei der Stahlherstellung Anwendung. Im Gegensatz zu 
Eisenhüttenschlacken verursachen Kohleschlacken jedoch starke Korrosionsschädigungen 
wie Rissbildung und Auflösung. Die Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit von Al2O3-
Spinell gegenüber flüssigen Kohleschlacken ist dennoch ein vielversprechender Ansatz, 
um Cr2O3-freie Auskleidungswerkstoffe für Vergasungsanlagen zu entwickeln. Wie in 
Kapitel 3.1 beschrieben, sollte dies durch die Erhöhung des Spinell-Anteils bei 
gleichzeitiger Senkung des Schlackeeindringens durch gezielten Einsatz von Zementen 
erfolgen. Zusätzlich ist eine Veränderung der Schlackechemie infolge einer 
Wechselwirkung mit der Tiegelzusammensetzung denkbar, wodurch die Infiltration 
gestoppt werden würde. Um diesen Ansatz zu untersuchen, wurden die verschiedenen 
Versätze gemäß Tabelle 6 hergestellt, bei 1500 °C gesintert und anschließend deren 
Werkstoffeigenschaften sowie die Korrosionsbeständigkeit ermittelt. 
 





4.3.1 Mechanische Eigenschaften 
In Tabelle 16 sind die Schwindung (S), offene Porosität (OP) sowie die Biegefestigkeit (BF) 
der Spinell-haltigen Gießmassen aufgelistet. Der Einsatz einer erhöhten Menge von 
groben Spinell-Körnern scheint die Sinterwirkung während des Brands negativ zu 
beeinflussen, da MA-AB im Vergleich zu TMA-AB eine geringfügig höhere Porosität bei 
etwa gleichem Wasserbedarf aufweist. Diese erhöhte Porosität liefert aus struktureller 
Sicht eine Erklärung für das stärkere Eindringen von Schlacke in Spinell-reiche Al2O3-
Spinell-Materialien, welches Yamamura et al. beobachten konnten [YAM92]. Während 
also eine Erhöhung des Spinell-Anteils im Werkstoff aufgrund der besseren chemischen 
Beständigkeit zu einer geringeren Wechselwirkung mit Schlacke führen könnte, geht 
diese auch mit einer größeren offenen Porosität einher, was Schlackeinfiltration und 
somit auch die Korrosion begünstigt. Der Einsatz von Zement als Bindemittel bei der 
Herstellung einer feuerfesten Gießmasse verbessert im Vergleich zu hydratisierbarer 
Tonerde im Allgemeinen die Handhabbarkeit der selbstfließenden Gießmasse, wodurch 
bei der Herstellung der Proben 2CMA, 6CMA, 6CAC und 18CMA der Wasserbedarf sinkt. 
Dieses Wasser, welches zur Gießformgebung eingesetzt wird, hinterlässt nach dem Brand 
in den Probekörpern eine Porenstruktur. Somit resultiert der geringere Wasserbedarf der 
zementhaltigen Massen direkt in einer geringeren Porosität. 
 
Tabelle 16: Mechanische Eigenschaften der entwickelten Al2O3-Spinell-Werkstoffe 
 
Probe 
TMA-AB MA-AB 2CMA 6CMA 6CAC 18CMA 
S (%) 0,5 0,5 0,1 0,2 0,2 0,1 
OP (%) 17,7 18,1 16,0 15,5 16,7 14,4 
BF (MPa) 25,8 20,7 23,8 24,5 30,1 29,0 
 
Jedoch beeinflussen auch weitere Faktoren den Wasserbedarf und die Porosität nach 
Sinterung, wie z.B. das angewendete Kornband. Ein ideales Kornband nach 
Kornverteilungsmodellen von Andreasen oder Funk und Dinger erlaubt die Herstellung 
eines dichten Gefüges mit dem geringsten Wasserbedarf [FUN94]. Eine Abweichung von 





diesen Modellen erhöht für gewöhnlich den Wasserbedarf, was anhand von Probe 
18CMA deutlich wird. Damit die gesamte Matrix aus Spinell besteht, wurden bei 18CMA 
die Reaktivtonerde-Komponenten durch CMA 72 ersetzt. Dadurch weicht das Kornband 
jedoch vom idealen Verteilungsmodell ab, weshalb der Wasserbedarf von 4,9 auf 
5,4 Gew.-% H2O ansteigt. Neben der Wasserzugabe und dem Kornband ist die 
Sinterwirkung der dritte Porositäts-beeinflussende Faktor. Die Komponenten im 
zugegebenen Zement haben eine sinterfördernde Wirkung, wodurch die Porosität der 
Zement-haltigen Versätze sinkt. Dabei bewirkt vor allem ein höherer CMA 72-Anteil 
eine stetige Senkung der Porosität der gesinterten Probekörper, wie in Abbildung 14 
ersichtlich ist. Die sinterfördernde Wirkung wird besonders anhand von Probe 18CMA 
deutlich, welche trotz hohem Wasserbedarf die niedrigste Porosität nach Sinterung 
aufweist. Im Vergleich zu CMA 72 zeigt der Einsatz von Secar 71 jedoch eine geringere 
Sinterwirkung, was anhand der unterschiedlichen Porositätswerte der Proben 6CMA und 
6CAC deutlich wird. Somit kann durch den gezielten Einsatz von CMA 72 als Bindemittel 
bei gleichzeitiger Erhöhung des Spinell-Anteils die Porosität von Al2O3-Spinell-
Werkstoffen in einen für Auskleidungsmaterialien für Vergasungsanlagen idealen Bereich 
gesenkt werden, was im Allgemeinen zu geringerer Schlackeinfiltration führen wird. 
 
 
Abbildung 14: Abhängigkeit der offenen Porosität (dunkelgrau mit Trendlinie) und 







































































































Anteil an CMA 72 (Gew.-%)





Zusätzlich zur Ermittlung der offenen Porosität gibt die Porengrößenverteilung 
Aufschluss über die in den Proben enthaltene Porenstruktur. Tabelle 17 zeigt die d10-, d50- 
sowie d90-Porengröße der Spinell-haltigen Probekörper, ermittelt durch 
Quecksilberdruckporosimetrie. Wöhrmeyer et al. konnten in ihren Versuchen eine 
Reduzierung der mittleren Porengröße durch den Einsatz von CMA 72 erkennen 
[WOE11]. Auch die d10- und d50-Werte der in dieser Arbeit entwickelten CMA 72-haltigen 
Probekörper zeigen eine Verringerung der Porengröße im Vergleich zu den Alphabond- 
bzw. CA-Zement-gebundenen Materialien, wobei dieser Effekt mit höheren CMA 72-
Gehalten abzunehmen scheint. Die d90-Porengröße lässt hingegen keine genaue Aussage 
zu. Somit ist auch keine eindeutige Vorhersage der Schlackeinfiltration auf Basis der 
Porositätsermittlung möglich, wodurch wiederum die Zusammensetzung der Proben an 
Bedeutung gewinnt. 
 
Tabelle 17: Porengrößenverteilung (d10, d50 und d90) der Spinell-haltigen Probekörper 
Probe d10 (nm) d50 (nm) d90 (nm) 
TMA-AB 356 689 4636 
MA-AB 380 724 1096 
2CMA 288 602 12836 
6CMA 280 662 7828 
6CAC 314 790 1594 
18CMA 304 1264 4818 
 
Neben einer optimalen Porosität müssen Auskleidungsmaterialien für Vergasungsanlagen 
auch eine Mindestfestigkeit aufweisen, um den Drücken bzw. vor allem dem 
Eigengewicht der Ausmauerung standzuhalten. Eine Erhöhung des Spinell-
Grobkornanteils (Probe MA-AB) führt jedoch zur Senkung der Festigkeit im Vergleich zu 
einer 25 Gew.-% Spinell-Alumina-Gießmasse (TMA-AB), was mit der höheren Porosität 
und einer schlechteren Matrix-Korn-Anbindung erklärt werden kann. Jedoch zeigt sich 
auch hier eine schrittweise Erhöhung der Festigkeit durch Zugabe von Zement (siehe 
Abbildung 14), wobei die CA-Phasen im Zement für die Festigkeitssteigerung 





verantwortlich sind. Dabei ist etwa ein Anteil von 5 Gew.-% CA-Phasen an der 
Gesamtzusammensetzung nötig, um mit Spinell-Gehalten von mehr als 61 Gew.-% 
dieselben Festigkeiten zu erzielen wie TMA-AB. Somit können durch den Einsatz von 
CMA 72 oder Secar 71 als Bindemittel Spinell-reiche Werkstoffe hergestellt werden, 
welche aufgrund des hohen Spinell-Gehaltes eine gute chemische Beständigkeit 
gegenüber Kohleschlacken aufweisen sollten und zusätzlich eine ausreichend hohe 
Festigkeit sowie ideale offene Porosität besitzen. Dadurch eignen sie sich aus 
mechanischer Sicht als Auskleidungsmaterial für Vergasungsanlagen. 
 
4.3.2 Hochtemperatureigenschaften Spinell-haltiger Werkstoffe 
Neben mechanischen Belastungen bei Raumtemperatur führen vor allem die abrasiven 
Kohle- und Aschepartikel und heißen Prozessgase während des Betriebes zur Schädigung 
der Ausmauerung. Um die Eignung der entwickelten Materialien auch bei diesen 
Beanspruchungen abschätzen zu können, erfolgte die Untersuchung der 
Heißbiegefestigkeit (HBF) bei 1400 °C an Luft (Tabelle 18). 
MA-AB weist aufgrund des niedrigeren Al2O3-Anteils eine geringere Heißbiegefestigkeit 
als TMA-AB auf, wobei diese Werte die Ergebnisse der Festigkeit der Zement-frei 
gebundenen Spinell-Werkstoffe bei Raumtemperatur widerspiegeln. Zwar zeigt MA-AB 
mit 14,5 MPa die geringste Heißbiegefestigkeit aller entwickelten Alumina-Spinell-
Materialien, dennoch ist dieser Wert ausreichend, um den mechanischen Anforderungen 
während der Vergasung gerecht zu werden, da ein derzeit verwendeter Cr2O3-Stein 
mittlerer Qualität eine Heißbiegefestigkeit von 5 MPa bei 1500 °C besitzt [ZIR05]. Bereits 
durch die Zugabe von 2 Gew.-% CMA 72 kann die Heißbiegefestigkeit erhöht werden, 
wodurch 2CMA ähnlich gute Werte wie TMA-AB hat. Die Heißbiegefestigkeiten der 
Proben 6CMA und 6CAC sind jedoch bemerkenswert. Unter Berücksichtigung der 
statistischen Abweichung bei der Wertermittlung erfahren diese keinen erkennbaren 
Festigkeitsverlust bis 1400 °C und eignen sich in diesem Hinblick hervorragend als 
Auskleidungsmaterial für Vergasungsanlagen. Die sehr guten Hochtemperatur-
eigenschaften der CMA 72-gebundenen Werkstoffe erkannten bereits Wöhrmeyer et al. 





[WOE11]. Bei höheren CMA 72-Gehalten ist jedoch wieder eine Verschlechterung der 
HBF zu beobachten, erkennbar anhand der Probe 18CMA. 
 
Tabelle 18: Heißbiegefestigkeit (HBF) und Restfestigkeit (absolut und prozentual zur 
Ausgangsfestigkeit) nach Thermoschock (TS) der Spinell-haltigen Al2O3-Gießmassen 
 
Probe 
TMA-AB MA-AB 2CMA 6CMA 6CAC 18CMA 















Während des Betriebes in Vergasungsanlagen müssen Auskleidungsmaterialien auch 
Temperaturschwankungen widerstehen. Die Beständigkeit gegenüber wechselnden 
Temperaturen lässt sich durch Thermoschocktests ermitteln, wobei in Tabelle 18 die 
Restfestigkeiten der Probekörper nach Abschreckung von 800 °C mit Druckluft dargestellt 
sind. Dieser Versuchsablauf wurde gewählt, um die Ergebnisse der entwickelten Al2O3-
Spinell-Werkstoffe mit denen von Cr2O3-reichen Werkstoffen für Vergaser zu 
vergleichen [SAN11]. 
Es ist zu erkennen, dass ein höherer Spinell-Anteil die Temperaturwechselbeständigkeit 
der Materialien erhöht, was die Ergebnisse anderer Untersuchungen bestätigt [PAN11]. 
Dabei führt vor allem die Zugabe von CMA 72 zu höheren Restfestigkeiten, wobei 6CMA 
mit einem Festigkeitsverlust von nur 13 % eine sehr gute Thermoschockbeständigkeit 
aufweist. Die Ursachen der Erhöhung der Thermoschockbeständigkeit durch Zugabe von 
MA-Zement sollten anhand von Gefügeaufnahmen noch genauer untersucht werden. 
Eine weitere Erhöhung des Zementgehalts bzw. auch der Einsatz von CA-Zement führen 
wiederum zu geringeren Restfestigkeiten nach Thermoschock. Die 
Temperaturwechselbeständigkeit von 6CMA ist allerdings niedriger als die exzellenten 
Werte der hochqualitativen Cr2O3-Werkstoffe. Jedoch zeigt in Anbetracht der 
thermomechanischen Eigenschaften die Zusammensetzung 6CMA die besten Ergebnisse 
aller neu entwickelten Alumina-Spinell-Materialien und würde allen mechanischen 
Anforderungen in einem Vergaser standhalten.  





4.3.3 Phasenbestand der Spinell-haltigen Werkstoffe nach Sinterung 
Um einen besseren Einblick in die Phasenausbildung während der Sinterung bei 1500 °C 
zu erhalten, zeigt Abbildung 15 eine Übersicht der einzelnen in den Probekörpern 
enthaltenen Phasen vor Sinterung. Dabei ist der stetige Anstieg des Spinell-Gehaltes 
durch die Zugabe höherer Anteile an CMA 72 zu erkennen. Zusätzlich werden aber auch 
CA-Phasen in die Probekörper eingebracht, wobei deren Anteil mit 6 Gew.-% in der 
Probe 6CAC am höchsten ist. Die Zugabe von 18 Gew.-% CMA 72 in der Probe 18CMA 
erzielt den höchsten Spinellgehalt vor Sinterung (70 Gew.-%), wobei der Anteil an CA-
Phasen etwa 5 Gew.-% beträgt und somit etwas niedriger liegt als in der mit CA-Zement-
gebundenen Probe 6CAC. 
 
 
Abbildung 15: Anteile an Spinell (grau), Al2O3 (weiß) und CA-Phasen (CA, CA2, C2AS) 
(schwarz) in den Spinell-haltigen Probekörpern vor der Sinterung 
 
Tabelle 19 zeigt die mittels XRD analysierten Hauptphasen der hergestellten Proben nach 
Sinterung bei 1500 °C, wobei zur Abschätzung der enthaltenen Menge die Rietveld-
Methode diente. Die mit hydratisierbarer Tonerde gebunden Proben TMA-AB und 
MA-AB bestehen aus Korund (α-Al2O3), Spinell (MgAl2O4) sowie zu einem geringen 
Anteil aus β-Tonerde, welche sich aufgrund der in der Tabular- und Reaktivtonerde 






































Al2O3 sowie etwa 22 % Spinell. Durch das Ersetzen einzelner Al2O3-Fraktionen durch 
AR78 enthält Probe MA-AB mehr Spinellphase (61 %) und deutlich weniger Al2O3, wobei 
auch der Gehalt an β-Tonerde abnimmt. Aufgrund der Zugabe von 2 Gew.-% Spinell-
Zement CMA 72 nimmt in Probe 2CMA der Spinellgehalt zu. Zusätzlich reagieren die 
durch den Zement eingebrachten CA-Phasen mit Al2O3 zu etwa 3 % CA6, wodurch der 
Al2O3-Gehalt sinkt. Mit steigendem CMA 72-Gehalt erhöhen sich auch der Anteil an 
Spinellphase sowie der CA6-Gehalt in Probe 6CMA. Mit einem Anteil von 69 % ist der 
höchste Spinellgehalt durch Zugabe von 18 Gew.-% CMA 72 zu erreichen. Zusätzlich 
besteht die Probe 18CMA aus Grossit (CA2) und CA6. Dadurch ergibt sich ein 
Gesamtgehalt an CA-Phasen von etwa 8 %.  
 
Tabelle 19: Enthaltene Hauptphasen der Spinell-haltigen Materialien nach Sinterung 
Probe enthaltene Hauptphasen (%) 
TMA-AB α-Al2O3 (76), MgAl2O4 (22), β-Al2O3 (2) 
MA-AB MgAl2O4 (61), α-Al2O3 (38), β-Al2O3 (1) 
2CMA MgAl2O4 (63), α-Al2O3 (33), CaAl12O19 [CA6] (3) 
6CMA MgAl2O4 (64), α-Al2O3 (30), CaAl12O19 [CA6] (6) 
6CAC MgAl2O4 (60), α-Al2O3 (25),CaAl12O19 [CA6] (13), CaAl4O7 [CA2] (2) 
18CMA MgAl2O4 (69), α-Al2O3 (23), CaAl4O7 [CA2] (6), CaAl12O19 [CA6] (2) 
 
Durch den Einsatz von Calciumaluminat-Zement Secar 71 sinkt der Al2O3-Anteil in Probe 
6CAC deutlich, wobei die Reaktivtonerde mit den CA-Phasen zu CA6 und CA2 reagiert. 
Im Vergleich zu 18CMA, welche vor Sinterung nur 1 % weniger CA-Phasen enthielt, fällt 
der deutlich höhere Anteil an gebildeten CA-Phasen von 15 % auf. Zusätzlich scheint sich 
nach Zugabe größerer Mengen CMA 72 die CA2-Phase vorzugsweise zu bilden. Da 
bekannt ist, dass sich CA6 schnell in Kohleschlacke auflöst, sollten sich der geringere 
Anteil an CA-Phasen sowie die Bildung von CA2 in Probe 18CMA positiv auf die 
Korrosionsbeständigkeit im Vergleich zu 6CAC auswirken. 
 





4.3.4 Korrosionsuntersuchungen mit saurer Braunkohleasche 
Abbildung 16 zeigt die Schnitte durch die Probetiegel nach dem Korrosionstest bei 
1450 °C für 3 h in CO-Atmosphäre. Aufgrund des hohen Al2O3-Anteils weist Probe 
TMA-AB eine deutliche Schlackeinfiltration auf, wobei Eindringtiefen von etwa 7 mm 
beobachtet werden können. Zusätzlich ist an der Innenseite des Tiegels Rissbildung zu 
erkennen, welche erst während des Korrosionstests auftritt. Durch die Erhöhung des 
Spinell-Anteils in Probe MA-AB kann eine leichte Senkung der Schlackeeindringtiefe auf 
etwa 5 mm beobachtet werden. Allerdings ist auch bei diesem Tiegel eine Rissbildung an 
der Innenseite auffällig. Somit zeigt die ideale Alumina-Spinell-Zusammensetzung mit 
24 Gew.-% Spinell aus der Literatur starke Wechselwirkung mit Kohleschlacke, 




Abbildung 16: Wechselwirkung der entwickelten Spinell-Proben mit saurer 
Braunkohleasche nach dem Tiegeltest für 3 h bei 1450 °C in CO-Atmosphäre 
 
Die Zugabe von 2 Gew.-% CMA 72 (Probe 2CMA) bewirkt zwar nur eine geringe 
Senkung der Eindringtiefe, jedoch ist auch keine Rissbildung nach dem Korrosionstest 
mehr zu erkennen, was an dem eingesetzten Zement liegt. Probe 6CMA mit 6 Gew.-% 
CMA 72 zeigt hingegen nur ein geringes Schlackeeindringen bei einer Eindringtiefe von 
etwa 1 mm. Durch die weitere Erhöhung des CMA 72-Anteils in Probe 18CMA ist jedoch 





trotz niedrigerer offener Porosität keine weitere Senkung der Schlackeinfiltration zu 
erzielen. Es fällt hingegen auf, dass nach Korrosionstest kein scharfer Übergang von 
Schlacke zum Tiegel mehr sichtbar ist. Das lässt auf erste Reaktionen der Schlacke mit 
dem Tiegelmaterial schließen. Dieser Effekt ist verstärkt auch am Tiegel der Probe 6CAC 
zu erkennen, was mit dem ähnlich hohen CA-Phasen-Gehalt vor Sinterung begründet 
werden kann. Zusätzlich weist 6CAC im Vergleich zu 18CMA ein vermehrtes 
Schlackeeindringen auf. Somit scheint auch ein höherer CA-Phasen-Gehalt in den Proben 
nach Sinterung eine Wechselwirkung mit Schlacke zu begünstigen. Die Auswertung der 
Tiegelschnitte nach dem Tiegeltest zeigt somit, dass zum einen ein höherer Spinellanteil 
und zum anderen die Zugabe von Spinell-reichem Zement bis zu einem gewissen Anteil 
die Korrosionsbeständigkeit erhöhen. 
Um die Unterschiede und die Korrosionsmechanismen genauer zu analysieren, wurden 
Bereiche der Tiegel ausgewählter Zusammensetzungen herausgesägt und als Anschliff 
präpariert, um sie unter dem Lichtmikroskop bzw. im REM zu untersuchen. In 
Abbildung 17 ist der Schlacke-Tiegel-Übergang des Anschliffs der Probe TMA-AB unter 
dem Lichtmikroskop (Abbildung 17a) sowie im REM (Abbildung 17b) dargestellt, wobei 
keine signifikanten Unterschiede zur ebenfalls mit hydratisierbarer Tonerde gebundenen 
Probe MA-AB bestehen. 
 
 
Abbildung 17: Lichtmikroskopaufnahme (a) mit Bereich der REM-Aufnahme (b) der 
Probe TMA-AB 
 
Unter dem Lichtmikroskop ist gut zu erkennen, dass die Schlacke in die Tiegelmatrix 
sowie in die großen Al2O3-Körner eindringt, was zu einer Verfärbung des Tiegelmaterials 





führt. Die Ecken der Tiegel werden während der Gießformgebung nicht vollständig mit 
Material ausgefüllt, weshalb dort eine höhere Porosität vorliegt und vermehrt Schlacke 
den Tiegel infiltriert. Deshalb empfiehlt es sich, das Eindringverhalten in den Tiegelboden 
der verschiedenen Proben zu vergleichen. Des Weiteren ist auch eine charakteristische 
Braunfärbung der Schlacke in unmittelbarer Tiegelnähe zu beobachten. Jedoch zeigt der 
Tiegel bei dieser Vergrößerung keine Anzeichen von Wechselwirkungen mit Schlacke. 
Im REM kann deutlich zwischen Schlacke, Tiegelmatrix sowie den groben Al2O3- und 
Spinell-Körnern unterschieden werden. Die hohe Vergrößerung des REM offenbart im 
Gegensatz zu den Lichtmikroskopaufnahmen Bereiche, in denen es zur beginnenden 
Auflösung der Matrix durch die Schlacke kommt. Neben der Auflösung ist auch das 
Ausspülen größerer Bereiche der Matrix zu beobachten. Allerdings kann bei dieser 
Vergrößerung keine Reaktion des Tiegelmaterials mit CaO unter Bildung von dichten 
Schichten aus CA-Phasen erkannt werden, wie es in der Literatur beschrieben ist [PAR04]. 
Somit zeigt bereits Probe TMA-AB bei hoher Auflösung erste Wechselwirkung mit 
Schlacke, obwohl sie nur aus Al2O3 und Spinell ohne CA-Phasen besteht. 
Abbildung 18 zeigt den Schlacke-Tiegel-Bereich des Anschliffs der Spinell-Gießmasse mit 
Zugabe von 6 Gew.-% CMA 72 (Probe 6CMA) unter dem Lichtmikroskop (LM) 
(Abbildung 18a) sowie im REM (Abbildung 18b), wobei hier, abgesehen von der 




Abbildung 18: LM-Aufnahme (a) mit Bereich der REM-Aufnahme (b) der Probe 6CMA 
 





Die Aufnahme unter dem Lichtmikroskop verdeutlicht nochmals, dass sich die 
Schlackeinfiltration durch die Zugabe von 6 Gew.-% CMA 72 am Tiegelboden bis auf eine 
Eindringtiefe von 1 mm reduziert. Auch bei diesem Versatz infiltriert die Schlacke das 
Tiegelmaterial sowie die groben Körner. Zusätzlich ist eine Verfärbung der Schlacke in 
Tiegelnähe zu erkennen, was auf eine Änderung der Schlackechemie aufgrund des 
Kontaktes mit dem Tiegelmaterial schließen lässt. Die REM-Aufnahme mit hoher 
Auflösung zeigt im Vergleich zu den mit hydratisierbarer Tonerde gebundenen Tiegeln 
größere Bereiche mit beginnender Auflösung, wodurch der Tiegelrand aufgeraut wird. 
Um die Ursache und den Korrosionsmechanismus genauer beschreiben zu können, wurde 
der Bereich der Auflösung der Tiegelmatrix im REM näher untersucht. 
Abbildung 19 zeigt REM-Aufnahmen des Matrixauflösungsbereichs der Probe 6CMA bei 
höherer Vergrößerung. In Abbildung 19a sind von Schlacke umgebene kristallähnliche 
Strukturen der Matrix sowie weiße Partikel zu erkennen, welche mittels EDX als Eisen 
identifiziert wurden, welches durch Reduktion von Eisenoxid während des Tiegeltestes 
unter CO-Atmosphäre entsteht. Zusätzlich ist um die Matrixkörner ein hellerer Saum zu 
beobachten, der eine Reaktionsschicht darstellt (Abbildung 19b). 
 
 
Abbildung 19: REM-Aufnahme des Matrixauflösungsbereichs der Probe 6CMA bei 1000-
facher (a) und 5000-facher Vergrößerung (b) mit erkennbarer Reaktionsschicht 
 
Um die an der Korrosionsreaktion beteiligten Elemente sowie die Zusammensetzung der 
Reaktionsschicht zu ermitteln, wurden im REM ein EDS-Mapping sowie EDS-
Punktanalysen mit den Hauptelementen des Tiegels und der Schlacke (Al, Mg, O, Si, Ca, 





Fe, S, Na und K) durchgeführt. Anhand der Darstellung der einzelnen EDS-Mappings in 
Abbildung 20 ist zu erkennen, dass die auflösende Matrix nur aus Al, O und Mg, also 
Spinell besteht. Dieser weist somit eine geringere Löslichkeit in Kohleschlacke auf als die 
Al2O3- oder CA-Komponenten, die nicht mehr nachweisbar und somit bereits aufgelöst 
sind. Um die Spinell-Körner herum befindet sich Schlacke, in der die Elemente Si, Ca, Al, 
Mg, O, Na und K gleich verteilt vorliegen. Die Spinell-Körner werden jedoch nicht von 
der Schlacke infiltriert. 
 
 
Abbildung 20: REM-Aufnahme (a) sowie EDS-Mapping der Elemente Al (b), Mg (c), Si 
(d), Ca (e), Na (f), K (g) und O (h) der Probe 6CMA 
 
Diese Darstellung lässt jedoch keine Aussage über die Zusammensetzung der 
Reaktionsschicht zu. Aus diesem Grund wurde, ausgehend von der Schlacke in Richtung 
Spinell-Korn, von verschiedenen Punkten die Elementverteilung analysiert, um 
Änderungen in der Konzentration zu erkennen (Abbildung 21). Allerdings ist zu 
beachten, dass die Anregungsbirne für die EDS-Punktanalyse Daten aus einem Bereich 
mit einem Durchmesser von etwa 5 µm liefert. Somit enthält ein Punkt auch Elemente 
aus dem umgebenden Bereich, wie z.B. Schlacke oder Spinell-Korn. 
Die Punkte 1 bis 3 in der Abbildung 21 zeigen die Zusammensetzung der Schlacke. Diese 
weist im Vergleich zur Ausgangszusammensetzung vor allem einen erhöhten Al-Gehalt 
auf, was auf die Auflösung der Aluminiumoxidkomponente des Tiegelmaterials in der 
Schlacke schließen lässt. Punkt 4 stellt den äußeren Rand der Reaktionsschicht dar, wobei 
der Gehalt an Alkalien und Si abnimmt. Im Gegensatz dazu steigen aufgrund der Nähe 





zum Spinell-Korn der Mg-Gehalt, aber auch der Ca- und signifikant der Gehalt der 
Schwefelverbindung (Sulfid) an. Punkt 5, der innere Rand der Reaktionsschicht, zeigt 
wiederum keine weitere Änderung der Zusammensetzung. 
 
 
Abbildung 21: EDS-Punktanalysen der Elemente der Schlacke (Punkt 1 bis 3), der 
Reaktionsschicht (Punkt 4 und 5) sowie des Spinell-Korns (Punkt 6 und 7) 
 
Von Punkt 6 zu Punkt 7 im Spinell-Korn nehmen die Mg- und Al-Anteile zu und alle 
anderen Komponenten-Gehalte stetig ab. Somit bestätigt diese Untersuchung, dass die 
Körner nur aus Spinell bestehen und nicht von den Schlackebestandteilen infiltriert 
werden. Gemäß dem Punkt 4 in Abbildung 21 könnte die Reaktionsschicht überwiegend 
aus einer Verbindung aus Spinell, SiO2, CaO, S sowie K2O und Na2O bestehen. Mögliche 
typische und zugleich stabile Verbindungen, welche im Stoffsystem MgO-Al2O3-SiO2-
CaO entstehen können und den Verhältnissen am ehesten entsprechen, sind Forsterit 
(Mg2SiO4), Anorthit (CaAl2Si2O8), Sapphirin ([Mg,Al]8[Al,Si]6O20) und Melilith 
([Ca,Na]2[Mg,Al]4Si2O7) [SPR95]. Allerdings enthält die Reaktionsschicht zusätzlich 
größere Mengen an Sulfid. Der Einfluss von SO3 auf das System CaO-Al2O3-SiO2 unter 
oxidierenden Bedingungen während der Zementherstellung wurde weitreichend 
untersucht. Hier konnte allerdings keine Schmelztemperatur-senkende Wirkung 
nachgewiesen werden, welche die Auflösung der Spinell-Matrix erklärt [PLI79]. Unter 
Berücksichtigung, dass Punkt 4 auch Anteile aus dem Schlackebereich enthält, gibt die 
Änderung der Gehalte von Punkt 3 im Vergleich zu Punkt 4 jedoch Hinweise auf die in 
der Reaktionsschicht enthaltenen Elemente. Dabei steigt der Anteil an CaO sowie Sulfid, 
wobei der SiO2-Gehalt sinkt. Die Alkalien (Na2O, K2O) zeigen wiederum keine 
signifikante Änderung. Demnach sind in der Reaktionsschicht neben Spinell vor allem 





CaO und Schwefel vorhanden. Die Beständigkeit von Spinell gegenüber Schwefel in 
reduzierenden Bedingungen wurde bislang kaum untersucht. Son et al. betrachteten 
jedoch die Beständigkeit einer CaO-MgO-Al2O3-SiO2-haltigen Schlackeschutzschicht auf 
einem Al2O3-Feuerfeststein gegenüber einer behandelten Stahlschmelze und konnten im 
Stahl u.a. flüssige Einschlüsse aus dem Ca-Al-Mg-O-S-System nachweisen [SON10]. 
Demnach reagiert die Spinell-Matrix der Tiegel mit CaO und Sulfid der Schlacke, wobei 
niedrigschmelzende Verbindungen entstehen und der Spinell aufgelöst wird. 
Somit kann für Spinell-haltige Al2O3-Gießmassen in Kontakt mit Braunkohleschlacke ein 
erster Reaktionsmechanismus erkannt werden: die Schlacke dringt durch die offene 
Porosität in den Tiegel ein und löst zuerst die feinen Al2O3- und CA-Bestandteile der 
Matrix auf. Weiterhin werden auch die beständigeren feinen Spinell-Körner der Matrix 
von Schlacke umschlossen, wobei es allerdings zu keiner Infiltration kommt. Durch den 
Kontakt mit den Schlackebestandteilen CaO und S entsteht jedoch eine 
niedrigschmelzende Reaktionsschicht, wodurch die Spinell-Körner langsam aufgelöst 
werden. Somit reagiert Spinell mit saurer Kohleschlacke unter reduzierenden 
Bedingungen, wohingegen unter oxidierenden Bedingungen laut Literaturangaben Spinell 
nicht mit den Bestandteilen von Schlacken aus der Stahlherstellung interagiert. Da Spinell 
nicht von Schlacke infiltriert wird und demnach die Reaktion vom Kornrand her erfolgt, 
ist nur ein langsames Auflösen zu beobachten. Trifft die Schlacke zusätzlich auf grobe 
Spinell-Körner, so ist eine nochmals deutlich geringere Auflösungsgeschwindigkeit zu 
erkennen (Abbildung 22). 
Aufgrund der sehr geringen Porosität der Spinell-Körner spielt die Korrosion ausgehend 
von den mit Schlacke gefüllten Poren sehr grober Körner eine eher untergeordnete Rolle. 
Eisen konnte mittels EDS-Punktanalyse in der Matrix nicht nachgewiesen werden, was 
eine Beteiligung von Eisen an der Korrosion ausschließt. Weiterhin zeigte auch das EDS-
Mapping keine Überlagerung von Eisen und Spinell (Al, Mg, O). Während also laut 
Literatur unter Normalbedingungen Fe2+- und Fe3+-Ionen der Schlacke ins Spinell-Gitter 
eingebaut werden können, ist dieser Effekt aufgrund der Reduzierung des Eisenoxids zu 
metallischem Eisen unter CO-Atmosphäre nicht nachweisbar. 
 






Abbildung 22: REM-Aufnahme der Probe 6CMA mit Übergang von der Matrix zu einem 
groben Spinell-Korn 
 
Die REM-Aufnahme der Probe 6CMA (Abbildung 23a) zeigt eine weitere Auffälligkeit. 
Während ein Teil der groben Körner eine dichte Struktur aufweist, ist beim anderen Teil 
hingegen eine große Anzahl von Poren zu beobachten. Anhand eines EDS-Mappings 
wurde ein Großteil der dichteren Körner als Spinell identifiziert, während die porösen 
Körner aus Al2O3 bestehen (Abbildung 23b und c). 
 
 
Abbildung 23: REM-Aufnahme der Probe 6CMA (a) mit dazugehöriger Elementverteilung 
der Elemente Al (b) und Mg (c) 
 
Dabei kann infiltrierende Schlacke komplett in die porösen Al2O3-Körner eindringen, was 
bei den groben Spinell-Körnern hingegen nicht zu erkennen ist (Abbildung 24). Somit 
stellt neben der Auflösung der Spinell-haltigen Matrix die Reaktion der Schlacke mit 
Al2O3 einen weiteren Korrosionsmechanismus Spinell-haltiger Al2O3-Gießmassen dar. 





Um diesen zweiten Korrosionsmechanismus genauer beschreiben zu können, wurde die 
Grenzfläche Schlacke-Al2O3-Korn im REM genauer untersucht. Abbildung 25 zeigt diesen 
Bereich in Probe 6CMA mit zwei verschiedenen Vergrößerungen, wobei erneut die 
Ausbildung einer Reaktionsschicht um das Al2O3-Korn, aber auch am Rand der mit 
Schlacke gefüllten Poren, zu beobachten ist. 
  
 
Abbildung 24: REM-Aufnahme der Probe 6CMA mit porösen Al2O3-Körnern sowie 
dichten Spinell-Körnern 
 
An dieser Al2O3-Matrix-Schlacke-Grenzfläche der Probe 6CMA wurde im REM ebenfalls 
ein EDS-Mapping mit den Hauptelementen des Tiegels und der Schlacke (Al, Mg, O, Si, 
Ca, S, Na und K) durchgeführt, um die an der Korrosion beteiligten Elemente zu 
identifizieren. Abbildung 26 verdeutlicht nochmals, dass das stark poröse Korn aus Al2O3 
und die Matrix aus Spinell besteht. Weiterhin ist kein oder nur sehr geringes Eindringen 
der Elemente Mg und Si in das Korn zu erkennen, wobei deren Anwesenheit jedoch in 
den Poren nachgewiesen werden kann. 
Die Elemente S, K und vor allem Na sind hingegen über das gesamte Al2O3-Korn verteilt, 
wobei deren Anteil im Korn allerdings geringer als der Anteil in der Schlacke ist. Eine 
Überlagerung der EDS-Mapping-Aufnahmen der Elemente Al, O, Ca und Si führt zu dem 
Ergebnis, dass größere Mengen Ca vor allem an der direkten Grenze zu Al2O3, aber auch 
im Korn zu finden sind. Demnach lässt sich der Korrosionsmechanismus der Al2O3-Körner 





im Kontakt mit saurer Braunkohleschlacke wie folgt beschreiben: Die Schlacke dringt 
durch die offene Porosität in den Tiegel ein und tritt in Kontakt mit den feinen und 
groben Al2O3-Körnern. Begünstigt durch deren Porosität kommt es zusätzlich auch zum 
Ausfüllen der Poren der Al2O3-Körner mit Schlacke. 
 
 
Abbildung 25: REM-Aufnahme der Grenzfläche Al2O3-Matrix-Schlacke der Probe 6CMA 
bei 300-facher (a) und 1000-facher Vergrößerung (b) mit gekennzeichneter 
Reaktionsschicht 
 
In einer ersten Korrosionsphase reagiert Al2O3 mit CaO unter Bildung von CA-Phasen 
(CA, CA2, CA6), was sich mit den Erkenntnissen aus anderen Untersuchungen deckt 
[LUZ12]. Um welche CA-Phase es sich genau handelt, kann jedoch nicht eindeutig 
bestimmt werden. Allerdings bildet sich unter den gegebenen Bedingungen keine dichte 
CA-Schicht aus, welche ein weiteres Eindringen verhindern würde, sondern es kommt 
vielmehr im fortschreitenden Korrosionsverlauf zur Reaktion der CA-Phasen mit SiO2 der 
Schlacke unter Bildung von Verbindungen aus dem Dreistoffsystem Al2O3-SiO2-CaO. 
Dabei wird es sich erfahrungsgemäß vor allem um Anorthit und Gehlenit handeln. Reines 
Anorthit und Gehlenit sind bei Temperaturen unterhalb 1500 °C auch unter 
reduzierenden Bedingungen stabil. Wie allerdings in Abbildung 26 erkennbar, sind 
zusätzlich vor allem Natrium und Kalium anwesend. Dadurch kommt es letztendlich zur 
Reaktion der Verbindungen aus dem Dreistoffsystem Al2O3-SiO2-CaO mit K und Na, 
wobei wiederum niedrigschmelzende Verbindungen entstehen, die zur Auflösung der 
Al2O3-Körner in der Schlacke führen. 
 






Abbildung 26: REM-Aufnahme der Grenzfläche Al2O3-Matrix-Schlacke der Probe 6CMA 
(a) sowie dazugehöriges EDS-Mapping der Elemente Al (b), Mg (c), Si (d), Ca (e), Na (f), K 
(g) und O (h) 
 
Abbildung 27 zeigt den Schlacke-Tiegel-Übergang des Anschliffs der Spinell-Gießmasse 
mit 18 Gew.-% CMA 72 (Probe 18CMA) unter dem Lichtmikroskop (Abbildung 27a) 
sowie im REM (Abbildung 27b), wobei die Ergebnisse denen der Probe 6CAC ähneln. 
Bereits in der Lichtmikroskopaufnahme ist eine starke Wechselwirkung der Schlacke mit 
dem Tiegelmaterial zu erkennen. Dabei kommt es zur Auflösung der Tiegelmatrix sowie 
zum Herauslösen größerer Teile der Matrix. Die in der Literatur beschriebene Ausbildung 
einer Schicht aus CA-Phasen durch die Zugabe an Zement kann nach der Korrosion nicht 
beobachtet werden. Vielmehr beschleunigt die erhöhte Anwesenheit von CA-Phasen 
nach der Sinterung den Auflösungsprozess der Tiegelmatrix durch die Kohleschlacke. Bei 
etwa gleichem CA-Phasen-Gehalt zeigt sich der positive Effekt des Spinells auf die 
Korrosionsbeständigkeit der Gießmassen, was anhand der geringeren Eindringtiefe von 
18CMA im Vergleich zu 6CAC (Abbildung 16) zu erkennen ist. 
Trotz der starken Auflösung der Tiegelmatrix erhöht sich die Schlackeeindringtiefe im 
Vergleich zu Probe 6CMA nur geringfügig von 1 mm auf etwa 3 mm. Somit scheint durch 
die Auflösung des Tiegelmaterials die Chemie der Schlacke verändert zu werden, was das 
weitere Eindringen der Schlacke in den Tiegel stark verlangsamt. Ko et al. erkannten, das 
sich Spinell in geringem Maße in basischer Schlacke auflöst und so die weitere Infiltration 
stark verringert [KO02]. Um die Änderung der Schlackenchemie in Tiegelnähe im 
Vergleich zur Ausgangszusammensetzung zu erfassen, wurden in verschiedenen 





Abständen zum Tiegel EDS-Punktanalysen in der Schlacke durchgeführt. Dabei ist ein 
erkennbarer Unterschied der sehr geringe Eisengehalt von weniger als 1 % in Tiegelnähe 
im Vergleich zum Ausgangsgehalt von etwa 5 % in der Asche. Durch das Fehlen von 
Eisen erhöht sich die Viskosität der Schlacke, wodurch ein weiteres Eindringen in die 
offenen Poren erschwert wird. Einen ähnlichen Effekt hat die Anreicherung der Schlacke 
mit MgO, welches in geringen Mengen aus dem Tiegel herausgelöst wird. 
 
 
Abbildung 27: Lichtmikroskopaufnahme (a) mit Bereich der REM-Aufnahme (b) der 
Probe 18CMA 
 
Somit kann zwar durch die Zugabe von Zement die Struktur der Probekörper optimiert 
werden, die im Zement enthaltenen CA-Phasen begünstigen jedoch auch die Korrosion, 
weshalb bezogen auf die Korrosionsbeständigkeit die ideale Zugabemenge von CMA 72 
im Bereich von 6 Gew.-% liegt. Auf den Einsatz von herkömmlichem Calcium-Aluminat-
Zement als Bindemittel in Feuerfestwerkstoffen für Vergasungsanlagen sollte verzichtet 
werden, da im Vergleich zu hydratisierbarer Tonerde in Summe keine Verbesserung zu 
erzielen ist. 
 
4.3.5 Weiterführende Entwicklungsarbeiten 
Die in Kapitel 4.3.4 gewonnenen Erkenntnisse sollen in weiteren Entwicklungsarbeiten 
zu korrosionsbeständigeren Spinell-Werkstoffen führen. Dabei wurden einerseits die 
gesamten restlichen Al2O3-Anteile durch Spinell ersetzt und gleichzeitig die ideale 
Bindung mit 6 Gew.-% CMA 72 angewendet. Andererseits diente der Versatz 18CMA, 





welcher die geringste offene Porosität aufweist, als Grundlage zur Untersuchung des 
Einflusses der Art der enthaltenen CA-Phasen auf die Korrosionsbeständigkeit. 
 
4.3.5.1 Spinell-Versatz mit CMA 72-Bindung ohne Al2O3-Anteil 
Da gezeigt werden konnte, dass der Spinell im Vergleich zu Al2O3 eine höhere 
Beständigkeit gegenüber saurer Kohleschlacke aufweist, wurde ein Versatz ohne Tabular- 
bzw. Reaktivtonerde hergestellt, welcher 6 Gew.-% CMA 72 zur Optimierung der 
Struktur enthält (Versatz „6CMA -A“ in Tabelle 9.3.1 in der Anlage). Aufgrund der 
geringeren Maximalkorngröße (3 mm) und dem fehlenden Al2O3-Feinstkornanteil zeigte 
die Masse bei der Herstellung einen hohen Wasserbedarf (7,6 %), was nach Sinterung bei 
1450 °C zu einer offenen Porosität von 32,1 % führte. Dadurch hat bei diesem, vom 
idealen Kornband stark abweichenden, Versatz die Zugabe von CMA 72 keinen 
ausreichenden optimierenden Effekt auf die Mikrostruktur, weshalb eine Senkung der 
offenen Porosität durch eine Sinterung bei höherer Temperatur erzielt werden muss. 
Tabelle 20 zeigt die Änderung der Schwindung, offenen Porosität und Biegefestigkeit der 
Probe „6CMA -A“ in Abhängigkeit der Sintertemperatur. Demnach eignet sich zur 
Herstellung von Probekörper eine angewendete Sintertemperatur ab 1600 °C, die 
aufgrund der niedrigen offenen Porosität zu geringerer Schlackeinfiltration neigen. Die 
dabei auftretenden hohen Schwindungen könnten allerdings auch zu Rissbildung in den 
Proben führen. Dennoch weisen alle optimierten Werkstoffe hervorragende 
Festigkeitswerte auf. 
 




1500 1550 1600 1650 
S (%) 1,4 1,5 2,4 2,7 
OP (%) 20,9 19,1 15,8 14,2 
BF (MPa) 30,2 44,7 43,7 42,8 
 





Um die Wirksamkeit des weiterentwickelten Spinell-Werkstoffes mit CMA 72-Bindung 
zu untersuchen, wurde ein Tiegel bei 1650 °C Sintertemperatur hergestellt, dessen offene 
Porosität der von Probe 18CMA entspricht, welche ebenfalls keine Reaktivtonerde, aber 
einen höheren Anteil an CA-Phasen in der Matrix enthält. Nach Sinterung bei 1650 °C 
besteht Probe „6CMA -A“ aus etwa 97 % MgAl2O4 sowie 3 % CA2 und weist eine mittlere 
Porengröße von 1,1 µm auf. 
 
 
Abbildung 28: Tiegel der Probe „6 CMA –A“ nach Korrosionstest bei 1450 °C für 3 h in 
CO-Atmosphäre mit saurer Braunkohleasche 
 
An dem hergestellten und bei 1650 °C gesinterten Tiegel erfolgte erneut ein 
Korrosionstest mit 30 g saurer Braunkohleasche bei 1450 °C für 3 h in CO-Atmosphäre 
(Abbildung 28). Der Tiegel zeigt jedoch im Vergleich zu Probe 6CMA stärkeres 
Schlackeeindringen sowie Rissbildung an der Wand der Ausbohrung. Zusätzlich ist, wie 
bei den Proben 6CAC und 18CMA, ein fließender Übergang vom Tiegel zur Schlacke zu 
erkennen, was wiederum auf starke Korrosion bzw. Wechselwirkung der Schlacke mit 
dem Tiegelmaterial schließen lässt. Somit weist ein reiner, mit MA-Zement gebundener, 
Spinell-Tiegel stärkere Korrosion auf, als ein Alumina-Spinell-Tiegel mit hohem Spinell-
Gehalt. 
 





4.3.5.2 Einfluss der Art der CA-Phase auf die Korrosionsbeständigkeit der CMA 72-
haltigen Probekörper 
Im Rahmen der Entwicklung neuer Werkstoffe für Vergasungsanlagen in den 1970er 
Jahren erkannten Kennedy et al., dass CA6 schnell von Kohleschlacke aufgelöst wird 
[KEN78a], was die Untersuchungen an den Proben 18CMA und 6CAC bestätigten. Andere 
Versuche zeigten hingegen, dass Probekörper eine höhere Korrosionsbeständigkeit 
aufweisen, wenn sie CA2 (Grossit) anstelle von CA6 enthalten [GEH12]. Dabei konnte bei 
Sintertemperaturen um 1500 °C die vorzugsweise Bildung von CA2 allerdings nur unter 
reduzierenden Bedingungen beobachtet werden. Auf Basis dieser Erkenntnisse erfolgte 
die Herstellung von Probeköpern gemäß dem Versatz 18CMA (Tabelle 6) mit einer 
anschließenden Sinterung bei 1500 °C unter CO-Atmosphäre in einem Koksbett (Probe 
„18CMA R“). 
Durch die Sinterung unter reduzierenden Bedingungen sinkt die Festigkeit der Probe 
„18CMA R“ auf 23,6 MPa ab. Auch die Porosität verringert sich auf etwa 13,6 % bei einer 
d50-Porengröße von 1,6 µm. Die Auswertung der Phasenanalyse hat ergeben, dass Probe 
„18CMA R“ aus etwa 67 % MgAl2O4, 25 % α-Al2O3, 7 % CA2 sowie geringen Anteilen an 
CA6 und SiO2 besteht. Somit enthält „18CMA R“ nach reduzierender Sinterung im 
Vergleich zu einer oxidierenden Sinterung etwas weniger Spinell, aber auch kaum CA6, 
was die Erkenntnisse aus anderen Untersuchungen bestätigt. 
 
 
Abbildung 29: Tiegel der Probe „18CMA R“ nach Korrosionstest bei 1450 °C für 3 h in 
CO-Atmosphäre mit saurer Braunkohleasche  
 





Zur Ermittlung des Einflusses der Art der CA-Phasen auf die Korrosionsbeständigkeit 
wurde auf Basis des Versatzes „18CMA R“ ein Tiegel hergestellt, an dem ein 
Korrosionstest mit 30 g saurer Braunkohleasche bei 1450 °C für 3 h in CO-Atmosphäre 
erfolgte (Abbildung 29). Dieser zeigt jedoch im Vergleich zur oxidierend gesinterten 
Probe 18CMA deutlich stärkere Schlackeinfiltration sowie vermehrte Wechselwirkung 
der Schlacke mit dem Tiegelmaterial, wobei auch die groben Al2O3-Körner herausgelöst 
werden. Es bestätigt sich also, dass ein hoher Anteil an CA-Phasen die Auflösung der 
Tiegelmatrix beschleunigt. Dabei können, entgegen den Erfahrungen aus einem anderen 
Werkstoffsystem, auch mit der Bildung von CA2 anstelle von CA6 keine Verbesserung der 
Korrosionsbeständigkeit erzielt werden. Eine Ursache für diese unterschiedlichen 
Ergebnisse könnte die reduzierende Sinterung darstellen, welche ebenfalls die 
Mikrostruktur der Proben beeinflusst. 
Der Einsatz von CMA 72 als Bindemittel ermöglichte die Herstellung von Al2O3-
MgAl2O4-Probekörpern mit hohem Spinell-Gehalt, welche eine ideale Porosität, hohe 
Festigkeit sowie hervorragende Hochtemperatureigenschaften aufweisen. Die Proben mit 
erhöhtem Spinell-Gehalt und einem CMA 72-Anteil von 6 Gew.-% zeigen im Vergleich 
zu den handelsüblichen Zusammensetzungen mit etwa 24 Gew.-% Spinell eine bessere 
Korrosionsbeständigkeit gegenüber einer sauren Kohleschlacke sowie deutlich geringere 
Infiltrationstiefen. Die erhöhte Beständigkeit resultiert dabei aus einer verbesserten 
Mikrostruktur sowie aus dem höheren Anteil an Spinell-Phase. CA-Phasen, welche mit 
dem Zement in die Tiegel eingebracht werden, begünstigen jedoch die Wechselwirkung 
mit Schlacke, weshalb der Zementgehalt begrenzt werden sollte. Unabhängig von der Art 
der CA-Phasen bzw. vom Spinell-Gehalt zeigen alle Alumina-Spinell-Probekörper eine 
Auflösung der Matrix durch Wechselwirkung mit den Bestandteilen von saurer 
Braunkohleasche. Dabei reagiert Al2O3 mit CaO der Schlacke zu CA-Phasen, welche im 
weiteren Korrosionsverlauf mit SiO2 Verbindungen aus dem Al2O3-SiO2-CaO-System 
bilden. Diese, bei 1500 °C stabilen Phasen, werden jedoch aufgrund der anwesenden 
Alkalien Na2O und K2O unter Bildung von niedrigschmelzenden Verbindungen schnell 
aufgelöst. Deutlich langsamer findet die Auflösung des Spinells statt. Dieser wird im 
Gegensatz zu Al2O3 nicht von Schlacke infiltriert, löst sich jedoch aufgrund von 





Reaktionen mit CaO und Sulfid ebenfalls mit fortschreitender Korrosionsdauer auf. 
Demnach kann durch den Einsatz von MA-Zement sowie einen hohen Spinell-Anteil die 
Korrosionsbeständigkeit im Vergleich zu reinem Al2O3 deutlich verbessert, die Auflösung 
durch saure Kohleschlacke jedoch nicht verhindert werden. Ein Grund für die verbesserte 
Korrosionsbeständigkeit liegt in der geringeren Infiltration durch Schlacke. Durch 
Auflösung der Al2O3-Komponente und der Spinell-Matrix sowie aufgrund der 
Abwesenheit von Eisen in unmittelbarer Nähe zum Tiegel verändert sich die Chemie der 
Schlacke, was in einer Erhöhung der Viskosität der Schlacke resultiert, wodurch die 
weitere Infiltration gestoppt wird. 
 
 
4.4 Optimierung der Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 durch 
ZrO2- und TiO2-Zusätze  
Durch die Zugabe von TiO2 und ZrO2 zu feinkörnigem Al2O3 können Werkstoffe mit 
hervorragenden Thermoschockeigenschaften hergestellt werden. Die Wirkungsweise von 
TiO2 und ZrO2 auf die mechanischen Eigenschaften von grobkörnigem Al2O3 sowie deren 
Einfluss auf die Korrosionsbeständigkeit aufgrund möglicher Wechselwirkungen mit 
Braunkohleschlacke sind jedoch bisher nicht näher untersucht worden. 
 
4.4.1 Einfluss von TiO2- und ZrO2-Zusätzen auf die mechanischen 
Eigenschaften von Al2O3 
In Tabelle 21 sind die Schwindung (S), offene Porosität (OP) und Biegefestigkeit (BF) der 
AZT-Werkstoffe sowie Al2O3 als Referenzmaterial nach Sinterung bei 1650 °C dargestellt. 
Aufgrund der relativ hohen Sintertemperatur können bereits Teile der durch die 
Gießformgebung erzeugten Porosität wieder verschlossen werden, sodass alle AZT-
Materialien eine geringe offene Porosität zwischen 14 und 16 % aufweisen. Dabei zeigt 
reines Al2O3 den niedrigsten Wert, wohingegen durch Zugabe von TiO2 bzw. TiO2 und 





ZrO2 sich die offene Porosität leicht erhöht. Die Mischung von Al2O3 mit 5 Gew.-% ZrO2 
bewirkt hingegen eine deutlichere Erhöhung der Porosität. 
 
Tabelle 21: Mechanische Eigenschaften der AZT-Werkstoffe 
 
Probe 
A1650 AZT AZ5.0 AT5.0 AT2.5 
S (%) 0,6 1,6 0,5 1,7 0,9 
OP (%) 14,2 14,6 15,8 14,6 14,9 
BF (MPa) 32,3 4,5 25,5 10,7 27,0 
 
Auch bei der Festigkeit sind die höchsten Werte bei Al2O3 erkennbar. Wird ZrO2 als 
einzigste Komponente zu grobem Al2O3 beigegeben, sinkt die Festigkeit der Probe AZ5.0 
auf 25,5 MPa. Auch TiO2 wirkt festigkeitssenkend, wobei der Einfluss jedoch deutlich von 
der zugegebenen TiO2-Menge abhängt. Ein TiO2-Gehalt von 2,5 Gew.-% (Probe AT2.5) 
bewirkt nur einen geringen Festigkeitsabfall, wohingegen bei 5 Gew.-% TiO2 (Probe 
AT5.0) ein Festigkeitswert von 10,7 MPa ermittelt werden kann. Diese geringe Festigkeit 
kann grenzwertig für einen Einsatz in Vergasungsanlagen sein. Noch deutlicher fällt der 
Einfluss beider Komponenten auf die Festigkeit von Al2O3 aus. Nach Zugabe von jeweils 
5 Gew.-% TiO2 und ZrO2 (Probe AZT) sinkt die Festigkeit auf 4,5 MPa ab. 
 
4.4.2 Hochtemperatureigenschaften der Al2O3-ZrO2-TiO2-Materialien 
In Tabelle 22 sind die Heißbiegefestigkeit und die Restfestigkeit nach Abschreckung mit 
Druckluft von 800 °C aufgelistet. Al2O3 besitzt bei 1400 °C nur noch etwa 50 % der 
Festigkeit bei Raumtemperatur, wobei eine Heißbiegefestigkeit von 18 MPa ausreichend 
ist, um den Beanspruchungen während der Vergasung standzuhalten. Die AZT-
Werkstoffe weisen hingegen sehr geringe Heißbiegefestigkeiten auf, was kritisch für 
einen Einsatz als Auskleidungsmaterial für Vergasungsanlagen sein könnte. Unter 
Berücksichtigung der statistischen Abweichung lässt sich jedoch kein signifikanter 
Unterschied des Einflusses von ZrO2 bzw. TiO2 auf die Heißbiegefestigkeit von Al2O3 
erkennen. 





Tabelle 22: HBF und Restfestigkeit (absolut und prozentual zur Ausgangsfestigkeit) nach 
Thermoschock (TS) der AZT-Werkstoffe 
 
Probe 
A1650 AZT AZ5.0 AT5.0 AT2.5 
HBF (MPa) 18,0 3,9 4,1 3,4 2,8 
TS (MPa) 22,8 (71 %) 3,2 (82 %) 21,5 (84 %) 10,0 (93 %) 21,9 (81 %) 
 
Bei der Thermoschockbeständigkeit zeigt sich ein anderes Bild. Während Al2O3 nach 
Abschreckung mit Druckluft von 800 °C einen Festigkeitsverlust von 30 % auf 22,8 MPa 
erfährt, zeigen die AZT-Materialien überwiegend sehr gute Thermoschockeigenschaften. 
Die Proben AT2.5 und AZ5.0 besitzen nach einem Festigkeitsverlust von 19 bzw. 16 % 
mit etwa 22 MPa die höchsten Restfestigkeiten aller AZT-Werkstoffe und somit trotz 
geringerer Ausgangsfestigkeiten ähnliche Werte wie Al2O3. Eine Erhöhung des TiO2-
Gehaltes auf 5 Gew.-% bewirkt eine hervorragende Temperaturwechselbeständigkeit der 
Probe AT5.0 bei einem Festigkeitsverlust von nur 7 %. Jedoch liegt der absolute 
Festigkeitswert unter dem der Probe mit 2,5 Gew.-% TiO2. Dementsprechend kann durch 
die Zugabe von geringen Mengen an TiO2 bzw. ZrO2 die Thermoschockbeständigkeit von 
Al2O3 erhöht werden, wobei durch TiO2-Zugabe geringere Festigkeitsverluste zu erzielen 
sind. Die Kombination beider Zusätze in Probe AZT bringt zwar ebenfalls geringe 
Festigkeitsverluste von etwa 18 %, jedoch ergeben sich aufgrund der geringen 
Ausgangsfestigkeitswerte auch die geringsten Restfestigkeiten nach Thermoschock aller 
AZT-Werkstoffe. Einen Aufschluss über diese Ursachen kann die Betrachtung des 
Phasenbestandes sowie des Gefüges geben. 
 
4.4.3  Phasenbestand der AZT-Werkstoffe nach Sinterung 
In Tabelle 23 sind die mittels XRD analysierten Hauptphasen der hergestellten AZT-
Proben nach Sinterung bei 1650 °C aufgelistet, wobei zur Abschätzung der enthaltenen 
Menge erneut die Rietveld-Methode diente. Probe A1650 besteht überwiegend aus 
Korund sowie einer geringen Menge an β-Tonerde. In Probe AZT, welche Al2O3, TiO2 
und ZrO2 enthält, ist vor allem die Bildung von Al2TiO5 zu erkennen. Zusätzlich reagieren 





weitere Anteile an TiO2 mit ZrO2 zu Zr5Ti7O24. Aufgrund der bevorzugten Reaktion von 
TiO2 mit Al2O3 zu Aluminiumtitanat entstehen jedoch nur geringe Anteile an 
Zirkoniumtitanat, bis das gesamte TiO2 für Reaktionen aufgebraucht ist. Aus diesem 
Grund sind in der Probe AZT ebenfalls noch etwa 3 % ZrO2 nachweisbar. Dieses liegt in 
der monoklinen Modifikation vor, wobei jedoch stabilisiertes ZrO2 als Rohstoff eingesetzt 
wurde. 
 
Tabelle 23: Hauptphasen der entwickelten AZT-Werkstoffe nach Sinterung bei 1650 °C 
Probe enthaltene Hauptphasen (%) 
A1650 α-Al2O3 (99), β-Al2O3 (1) 
AZT α-Al2O3 (92), Al2TiO5 (4), ZrO2 (3), NaTi2Al5O12 (1) 
AZ5.0 α-Al2O3 (94), ZrO2 (5), β-Al2O3 (1) 
AT5.0 α-Al2O3 (94), NaTi2Al5O12 (3), Al2TiO5 (3) 
AT2.5 α-Al2O3 (97), NaTi2Al5O12 (2), Al2TiO5  
 
Da ZrO2 nicht mit Al2O3 reagiert, besteht Probe AZ5.0 nach Sinterung aus den Phasen 
Korund und ZrO2, welches erneut in der monoklinen Modifikation vorliegt. Probe AT5.0, 
die aus Al2O3 und TiO2 besteht, enthält einen hohen Anteil an Korund sowie zusätzlich 
Aluminiumtitanat. Weiterhin kann die Bildung von NaTi2Al5O12 nachgewiesen werden, 
wobei Aluminiumtitanat mit Na2O oder Al2O3, TiO2 und Na2O miteinander reagieren. 
Aufschluss über die Entstehung dieser Phase könnte eine Gefügeaufnahme im REM 
liefern. Als Na2O-Quelle kommt allerdings nur eine herstellungsbedingte Verunreinigung 
der Ausgangsrohstoffe in Frage. Auch Probe AT2.5 mit 2,5 % TiO2 zeigt die Bildung von 
Korund, NaTi2Al5O12 und zusätzlich geringe Mengen an Al2TiO5. Daher scheint die 
Reaktion von NaTi2Al5O12 solange abzulaufen, bis der gesamte Na2O-Gehalt aufgebraucht 
ist. Reines TiO2 kann mittels XRD-Methode in den Proben nicht nachgewiesen werden. 
Somit liegen neben Korund in den entwickelten AZT-Materialien ZrO2, Al2TiO5 sowie 
NaTi2Al5O12 vor, wobei diese Phasen die Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 beeinflussen 
könnten. 
 





4.4.4 Gefügeanalyse mittels REM 
Eine Analyse des Gefüges kann häufig Aufschluss über unterschiedliche mechanische 
Eigenschaften keramischer Werkstoffe geben. Abbildung 30 zeigt REM-Aufnahmen der 
Probe AZT. Diese besteht aus einem inhomogenen Gefüge mit groben und feinen Al2O3-
Körnern. Zwischen diesen Körnern (dunkelgrau dargestellt) lassen sich unterschiedliche 
Bereiche erkennen, die unregelmäßig verteilt vorliegen (Abbildung 30b). Dabei handelt es 
sich um ZrO2 (weiß) sowie Al2TiO5 (hellgrau).  
 
 
Abbildung 30: REM-Aufnahme des Gefüges der Probe AZT 
 
Bei höherer Vergrößerung sind zusätzlich nadel- bzw. stengelförmige Kristallstrukturen 
erkennbar, die aus der Al2TiO5-Phase sowie zwischen die Al2O3-Körner wachsen 
(Abbildung 31a). Anhand einer EDS-Analyse konnte nachgewiesen werden, dass es sich 
bei diesen Kristallstrukturen um NaTi2Al5O12 handelt, welches somit aus der Al2TiO5-
Phase hervorgeht (Abbildung 31b). 
Im Gegensatz zu Probe AZT ist das Gefüge der Probe AZ5.0 deutlich homogener und 
auch feinkörniger, wobei Bereiche mit hohem sowie Bereiche mit geringem ZrO2-Anteil 
zu erkennen sind (Abbildung 32a). Vor allem die Korngröße der Mehrzahl der ZrO2-
Körner liegt deutlich unterhalb des ZrO2 in Probe AZT, welches Korngrößen von etwa 
50 µm aufweist. Somit kann mit dem feinkörnigen und homogenen Gefüge die hohe 
Festigkeit der Probe AZ5.0 erklärt werden. 
 






Abbildung 31: REM-Aufnahme von NaTi2Al5O12-Nadeln in Probe AZT 
 
Abbildung 33 zeigt eine REM-Aufnahme des Gefüges der Probe AT5.0. In diesem ist vor 
allem eine Vielzahl feiner Poren zu erkennen. Weiterhin zeigen sich grobe (50 µm) und 
feine Al2O3-Körner, zwischen denen Al2TiO5 bzw. NaTi2Al5O12 ungleichmäßig verteilt 
vorliegen. Auffällig sind auch die teilweise recht großen Abstände zwischen den Al2O3-
Körnern, die bereits bei der Probe AZT zu beobachten waren. Diese könnten durch die 
Bildung der NaTi2Al5O12-Nadeln verursacht werden, welche zwischen die Körner 
wachsen. Die Abstände wären wiederum eine Erklärung für die geringeren Festigkeiten. 
 
 
Abbildung 32: REM-Aufnahme des Gefüges der Probe AZ5.0 
 
Das Gefüge der Probe AT2.5 ähnelt dem der Probe AT5.0, wobei teilweise auch 
homogenere Bereiche mit großen Al2O3-Körnern mit Korngrößen von etwa 250 µm zu 
erkennen sind. Weitere signifikante Unterschiede lassen sich in den Proben jedoch nicht 
beobachten. Als Ergänzung zeigt Abbildung 34 eine REM-Aufnahme der Probe AT2.5, an 





welcher ein EDS-Mapping mit den Elementen Al, Ti, Na und O durchgeführt wurde, um 
die Bildung der NaTi2Al5O12-Phase aus Al2TiO5 zu verdeutlichen. Dabei handelt es sich bei 
der hellgrau dargestellten Phase um Al2TiO5. Zusätzlich ist beim Al2TiO5 Natrium 
nachweisbar, welches die Bildung der nadelförmigen Strukturen verursacht. 
 
 
Abbildung 33: REM-Aufnahme des Gefüges der Probe AT5.0 
 
Demnach sind in den Gefügeaufnahmen der AZT-Werkstoffe in Abhängigkeit der 
Zusammensetzung deutliche Unterschiede zu erkennen, welche die Materialeigenschaften 
beeinflussen. Enthält die Probe neben Al2O3 nur ZrO2, so bildet sich ein feinkörniges, 
homogenes Gefüge mit hohen Festigkeiten aus. Die relativ hohe offene Porosität der 
Probe AZ5.0 resultiert wiederum aus der fehlenden Reaktion der beiden Komponenten 
untereinander. Kommt hingegen anstelle von ZrO2 Titandioxid im Al2O3-Gefüge vor, so 
sind porösere, inhomogenere Strukturen sowie größere Abstände zwischen den Al2O3-
Körnern nachweisbar. Dabei bewirkt ein höherer TiO2-Gehalt aufgrund der Bildung von 
NaTi2Al5O12-Stengeln auch eine größere Inhomogenität des Gefüges, was zu einer 
Senkung der Festigkeit führt. Eine negative Auswirkung auf die offene Porosität fällt 
jedoch nicht auf. Probe AZT, in der sich ZrO2, TiO2 und Al2O3 befinden, zeigt die 
niedrigsten Festigkeitswerte. Ein signifikanter Unterschied zu den Gefügen der anderen 
Probekörper besteht dabei vor allem in den deutlich größeren ZrO2-Korngrößen. Eine 
Erhöhung der Porosität ist aber auch bei dieser Probe nicht zu erkennen. Demnach 
scheinen ZrO2 und vor allem hohe TiO2-Gehalte die Mikrostruktur von Al2O3 durch ein 
Aufweiten zu schwächen. Die offene Porosität der AZT-Werkstoffe bleibt nach Sinterung 





jedoch ausreichend gering, um Schlackeinfiltration während der 
Korrosionsuntersuchungen mechanisch vorzubeugen. Der Einfluss des Gefüges sowie die 
NaTi2Al5O12-Phase auf die hervorragende Thermoschockbeständigkeit sollte jedoch in 
weiteren Untersuchungen genauer analysiert werden. 
 
 
Abbildung 34: REM-Aufnahme der Probe AT2.5 (a) sowie dazugehöriges EDS-Mapping 
der Elemente Al (b), Ti (c), Na (d) und O (e) 
 
4.4.5 Korrosionsuntersuchungen mit verschiedenen Kohleschlacken 
Um den Einfluss der ZrO2- und TiO2-Zusätze auf die Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 
zu untersuchen, wurden Korrosionstests an Tiegeln, bestehend aus den neu entwickelten 
AZT-Werkstoffen, mit saurer, intermediärer und basischer Kohleasche als 
Korrosionsmedium durchgeführt. Zum Vergleich zeigt Abbildung 9.4.1 in der Anlage die 
Wechselwirkung von Al2O3-Tiegeln der Probe A1650 mit saurer, intermediärer und 
basischer Kohleasche. Dabei dringt jeweils die gesamte Schlackemenge in die Al2O3-Tiegel 
ein. Die intermediäre Schlacke verursacht die größten Schädigungen, wobei starke 
Rissbildung im infiltrierten Bereich sowie eine Auflösung der Tiegelmatrix beobachtet 
werden können. Die Infiltration der Tiegel durch saure bzw. basische Schlacke führt 
ebenfalls zu Rissbildung und Auflösung, wobei im Kontakt mit basischer Schlacke 
zusätzlich eine schädigende Wechselwirkung mit dem Tiegelmaterial zu erkennen ist.  
 





4.4.5.1 Korrosionsuntersuchungen an Al2O3-ZrO2-TiO2-Tiegeln mit intermediärer 
Schlacke 
In Abbildung 35 sind die Tiegel der Al2O3-ZrO2-TiO2-Werkstoffe nach dem Tiegeltest bei 
1450 °C für 3 h in CO-Atmosphäre mit intermediärer Braunkohleasche als 
Korrosionsmedium dargestellt. Dabei dringt die komplette Schlacke in alle Tiegel ein, was 
bei den Proben AZ5.0 und AZT sowie vor allem bei Probe AT5.0 starke Rissbildung 
verursacht. Im Gegensatz dazu ist bei Probe AT2.5 mit 2,5 Gew.-% TiO2 trotz Infiltration 




Abbildung 35: Wechselwirkung der Al2O3-ZrO2-TiO2-Werkstoffe mit intermediärer 
Braunkohleasche nach dem Tiegeltest für 3 h bei 1450 °C in CO-Atmosphäre 
 
Demnach könnte sich Probe AT2.5 auch als Auskleidungsmaterial für Vergasungsanlagen 
eigenen, in denen vorwiegend besonders korrosive intermediäre Schlacken mit niedrigen 
Eutektikas auftreten. Allerdings sollte der Einfluss von Temperaturschwankungen auf die 





mit Schlacke infiltrierten Bereiche des Werkstoffes untersucht werden, da die 
unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten möglicherweise ein Abplatzen („Spalling“) 
verursachen.  
 
4.4.5.2 Wechselwirkung der Al2O3-ZrO2-TiO2-Materialien mit saurer Schlacke 
Abbildung 36 stellt die Tiegel der Al2O3-Werkstoffe mit ZrO2- und TiO2-Zusätzen nach 
Korrosionstest mit saurer Braunkohleasche bei 1450 °C für 3 h in CO-Atmosphäre dar. Im 
Vergleich zu den Korrosionstests mit intermediärer Asche zeigen die Tiegel eine deutlich 
geringere Infiltration durch saure Schlacke, was nochmals die unterschiedliche 
Infiltrationsneigung der Aschen aufgrund der verschiedenen Ascheschmelzverhalten 
verdeutlicht. Die Probe AT5.0 weist die geringste Menge an restlicher Schlacke im Tiegel 
auf und wird folglich am stärksten infiltriert. Zusätzlich zeigt der Tiegel eine Rissbildung 
ausgehend von der Schlacke-Tiegel-Grenzschicht. 
 
 
Abbildung 36: Wechselwirkung der Al2O3-ZrO2-TiO2-Werkstoffe mit saurer 
Braunkohleasche nach dem Tiegeltest für 3 h bei 1450 °C in CO-Atmosphäre 





Die Tiegel der Proben AZT und AZ5.0 zeigen wiederum eine geringere 
Schlackeinfiltration mit Eindringtiefen von etwa 2 mm, wobei makroskopisch keine 
Rissbildung zu erkennen ist. Die Korrosionsbeständigkeit der ZrO2-haltigen Al2O3-
Materialien hängt allerdings stark vom Phasenbestand des eingesetzten ZrO2-Rohstoffs ab. 
So zeigen die ZrO2-haltigen Tiegel starke Infiltration und Rissbildung, wenn monoklines 
Zirkondioxid anstelle von Mg-PSZ als ZrO2-Rohstoff verwendet wird [GEH13a]. Dies 
kann mit dem temperaturabhängigen Modifikationswechsel des Zirkondioxids von der 
monoklinen zur tetragonalen Phase während der Sinterung erklärt werden, wobei durch 
den dabei entstehenden Volumensprung von 3 bis 5 % das Mikrogefüge der Tiegel 
geschädigt wird. Dadurch erhöhen sich die Schlackeinfiltration sowie die Schädigung 
während des Korrosionstests. Zum Vergleich sind die Tiegeltests mit monoklinem ZrO2 
als ZrO2-Komponente in Abbildung 9.4.2 im Anhang dargestellt. 
Durch die Zugabe von 2,5 Gew.-% TiO2 kann die Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 
gegenüber saurer Kohleschlacke ebenfalls erheblich verbessert werden. So ist an diesem 
Tiegel makroskopisch keine Schlackeinfiltration zu beobachten. Zusätzlich scheint sich in 
Tiegelnähe die Schlackebeschaffenheit zu verändern, was sich an einer Graufärbung 
erkennen lässt. Dies könnte ein Hinweis auf eine mögliche Wechselwirkung des TiO2 mit 
der Schlacke sein, wodurch sich deren Chemie ändert und die Infiltrationsneigung 
gesenkt wird. Die Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit ist allerdings auch vom TiO2-
Gehalt abhängig, wobei sich mit steigendem TiO2-Gehalt ein Maximum der 
Korrosionsbeständigkeit einstellt.  
Die im Vergleich zu Al2O3 höhere Korrosionsbeständigkeit der Al2O3-ZrO2-TiO2-
Werkstoffe gegenüber Kohleschlacken kann einerseits durch die Veränderung der 
Mikrostruktur und andererseits durch eine mögliche Wechselwirkungen des Al2O3-
Gefüges mit ZrO2- bzw. TiO2-Zusätzen mit den Aschekomponenten erklärt werden, 
wodurch sich die Schlackeinfiltration verringert oder sogar stoppt. Um diese 
Mechanismen genauer zu untersuchen, erfolgte die Analyse der Schlacke-Tiegel-
Grenzschicht bzw. der Infiltrationsbereiche ausgewählter Proben im REM. 
Abbildung 37 zeigt den Schlacke-Tiegel-Übergang der Probe AZ5.0 bei verschiedenen 
Vergrößerungen. In der Matrix sind sehr gut die groben Al2O3-Körner sowie das 





gleichmäßig verteilte ZrO2 erkennbar, welches sich als weiße Partikel darstellt 
(Abbildung 37b). Ein Teil der Schlacke dringt in den Tiegel ein und greift das 
Tiegelmaterial bis zu einer Tiefe von etwa 80 µm an, was in Abbildung 37b gut zu 
erkennen ist. Dabei kommt es teilweise zum Herauslösen von Bestandteilen des 
Tiegelmaterials, da ZrO2 auch in Tiegelnähe in der Schlacke nachgewiesen werden kann. 
Die Infiltration durch Schlacke wird jedoch während des Korrosionstests stark 
verlangsamt oder gar gestoppt, sodass während des Abkühlens des Tiegels nach dem 
Tiegeltest auch die Schlacke im Tiegel erstarrt. Dabei bilden sich charakteristische 
Kristalle in der Schlacke aus. 
 
 
Abbildung 37: Schlacke-Tiegel-Übergang der Probe AZ5.0 bei 30-facher (a) sowie 300-
facher Vergrößerung (b) 
 
In Abbildung 37 ist weiterhin eine dünne graue Schicht auf dem Tiegel auffällig, welche 
im Vergleich zum Infiltrationsbereich in Abbildung 37b etwas dichter erscheint und 
kaum ZrO2 enthält. Um die Zusammensetzung dieser Schicht zu analysieren, wurden 
EDS-Punktanalysen durchgeführt. Diese haben ergeben, dass die Reaktionsschicht, 
welche eine Dicke von etwa 20 µm aufweist, zu je gleichen Teilen aus MgO und Al2O3, 
also Spinell, besteht. Die dazugehörige EDS-Punktanalyse stellt Abbildung 9.4.3 in der 
Anlage dar. Unterhalb dieser Spinell-Schicht, die sich in situ während des Korrosionstests 
bildet, kann die Al2O3-Matrix nachgewiesen werden (Abbildung 38). 
 






Abbildung 38: Spinell-Reaktionsschicht zwischen dem AZ5.0-Tiegel und Schlacke 
 
Abbildung 39 zeigt den Schlacke-Tiegel-Übergang der Probe AT2.5. Auch hier kann bei 
höherer Vergrößerung, wie bereits in Probe AZ5.0, die Bildung einer schützenden 
Spinell-Schicht auf dem Tiegelmaterial erkannt werden. Die Infiltration sowie Auflösung 
durch Schlacke sind jedoch deutlich geringer, da z.B. TiO2 nicht in der Schlacke 
nachweisbar ist. Demnach scheint sich die Spinell-Schicht bei den einzelnen 
Zusammensetzungen unterschiedlich schnell auszubilden. Eine frühzeitigere Entstehung 
der Schutzschicht führt dabei zu geringerer Infiltration. 
 
 
Abbildung 39: Schlacke-Tiegel-Übergang der Probe AT2.5 (a) sowie Spinell-
Reaktionsschicht (b) 
 





Bemerkenswert erscheint jedoch, dass die Bildung einer in situ Spinellschicht durch 
Reaktion des Al2O3-Tiegels mit MgO der Schlacke z.B. bei den Alumina-Spinell-Tiegeln 
oder anderen getesteten Al2O3-basierten Tiegeln nicht beobachtet werden konnte. Eine 
Erklärung dafür stellt ein möglicher Einfluss verschiedener Komponenten auf die Bildung 
der Schicht dar. So ist die fördernde Wirkung von SiO2, aber auch LiF, CaF2 und Cr2O3, 
auf die in situ Spinell-Bildung bereits hinreichend bekannt [HUA97, NAN04, SAM11, 
SAR02]. Samanta et al. erkannten in ihren Untersuchungen jedoch auch einen positiven 
Einfluss von TiO2, wobei sich durch Zugabe von Titandioxid der Gehalt an gebildetem 
Spinell in einer Alumina-Magnesia-Gießmasse deutlich erhöhte. Die größte Menge an 
Spinell konnte dabei durch eine TiO2-Zugabe von 4,3 bis 8,7 Gew.-% gebildet werden. 
Eine fördernde Wirkung von ZrO2 auf die Spinell-Bildung ist bislang nicht dokumentiert. 
Knauss und Gruver haben Al2O3-ZrO2-Körner zu einem Magnesia-Spinell-Stein 
zugegeben, wobei einerseits Alumina die in situ Spinell-Bildung förderte. Das 
Zirkondioxid reagierte andererseits mit CaO in der Probe unter Bildung von CaZrO3, 
wodurch die Korrosionsbeständigkeit des Spinells gegenüber Calciumsilikaten erhöht 
werden konnte [KNA01]. CaZrO3 ist in den Al2O3-ZrO2-TiO2-Proben dieser Arbeit jedoch 
nicht nachweisbar. 
 
4.4.5.3 Wechselwirkung der Al2O3-ZrO2-TiO2-Tiegel mit basischer Kohleschlacke 
In Abbildung 40 sind die Tiegel der Al2O3-ZrO2-TiO2-Werkstoffe nach Korrosionstest bei 
1450 °C für 3 h in CO-Atmosphäre mit basischer Braunkohleasche dargestellt. Hier zeigen 
sich deutlich unterschiedliche Korrosionsergebnisse. Die Proben AZ5.0. AT5.0 und AT2.5 
werden von der gesamten basischen Schlacke infiltriert. Dabei findet die Infiltration des 
AZ5.0-Tiegels vorwiegend über eine Seite statt, wo sich offensichtlich eine Schwachstelle 
(große Pore oder Riss) befand. Demnach bildet sich während des Korrosionsversuches mit 
basischer Schlacke keine schützende Spinell-Schicht aus, obwohl diese einen höheren 
MgO-Anteil als die saure Asche aufweist. Die Risse, welche im Tiegel AT2.5 zu erkennen 
sind, wurden durch die Entformung nach dem Gießen verursacht. Da sich diese jedoch an 
der Außenseite des Tiegels befanden, beeinflussten sie nicht die Schlackeinfiltration. 





Daher ist an den Tiegeln keine Rissbildung infolge einer korrosiven Wechselwirkung mit 
der basischen Schlacke zu beobachten.  
Die Probe AZT weist hingegen nur eine geringe Schlackeeindringtiefe von etwa 1 bis 
2 mm auf. Demnach scheint die Anwesenheit von ZrO2 und TiO2 die 
Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 gegenüber den Hauptkomponenten der basischen 
Schlacke (CaO, SiO2, SO3) zu erhöhen. 
 
 
Abbildung 40: Wechselwirkung der Al2O3-ZrO2-TiO2-Werkstoffe mit basischer 
Braunkohleasche nach dem Tiegeltest für 3 h bei 1450 °C in CO-Atmosphäre 
 
Die Korrosionstests an den Al2O3-ZrO2-TiO2-Tiegeln mit saurer, intermediärer und 
basischer Kohleschlacke zeigten sehr unterschiedliche Ergebnisse. Dabei werden die 
Tiegel stark durch basische (mit Ausnahme der Probe AZT) und intermediäre Schlacke 
(außer Probe AT2.5) infiltriert, wohingegen eine hohe Beständigkeit gegenüber saurer 
Schlacke zu beobachten war. Diese hohe Beständigkeit ergibt sich infolge der Bildung 
einer Spinell-Schutzschicht aus Al2O3 mit MgO der sauren Schlacke, was vor allem durch 
TiO2 begünstigt wird. Ein Einfluss von ZrO2 bzw. der gebildeten NaTi2Al5O12-Phase auf 





die in situ Spinell-Bildung kann jedoch nicht erklärt bzw. erkannt werden. Im Kontakt 
mit basischer Schlacke bildet sich diese Spinell-Schutzschicht nicht aus, obwohl diese 
einen höheren MgO-Gehalt aufweist. Demnach hängt die Korrosion der entwickelten 
Al2O3-ZrO2-TiO2-Materialien zum einen von der Zusammensetzung und somit von der 
Viskosität der Schlacke ab. Je niedriger die Viskosität bei der Korrosionstemperatur ist, 
desto stärker fällt die Schlackeinfiltration aus. Zum anderen spielt das Gefüge der 
Werkstoffe eine große Rolle, wobei eine verbesserte Mikrostruktur ebenfalls die 
Schlackeinfiltration senkt. Da sich die in situ Spinell-Schicht jedoch langsam ausbildet, ist 
diese nur in Proben nachweisbar, welche nicht sofort von einem Großteil der Schlacke 
infiltriert bzw. aufgelöst werden. Dadurch ergeben sich die unterschiedlichen 




4.5 Einfluss von Braunkohleasche auf die Eigenschaften von Al2O3 
Um die Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 gegenüber Kohleschlacken zu erhöhen, 
erfolgte in dieser Arbeit die Verwendung von Braunkohlefilterasche als Sekundärrohstoff. 
Dadurch wird einerseits der chemische Charakter des daraus entstehenden Materials an 
den des Korrosionsmediums angenähert und andererseits ein durch die Bestandteile der 
Filterasche verstärkter Sinterungseffekt erwartet. Dieser soll die Festigkeit steigern und 
die Porosität sowie die mittlere Porengröße verringern, um letztendlich die 
Korrosionsbeständigkeit zu erhöhen. 
 
4.5.1 Mechanische Eigenschaften der Asche-haltigen Materialien 
Um den Einfluss von Braunkohleasche (BKA) auf die Materialeigenschaften von Al2O3 zu 
untersuchen, erfolgte die stufenweise Erhöhung des Braunkohleascheanteils in einer 
Al2O3-Masse. Dabei wurden diese „Asche-haltigen Feuerfestwerkstoffe“ unter 
oxidierender sowie reduzierender Atmosphäre bei 1300 °C gesintert. 





Tabelle 24: Dehnung (D), offene Porosität (OP) sowie Biegefestigkeit (BF) der Asche-
haltigen FF-Materialien in Abhängigkeit der Sinteratmosphäre 
Probe D (%) OP (%) BF (MPa) 
oxidierende Sinterbedingungen 
0A -0,3 16,0 24,8 
5A 0,0 18,8 42,8 
11A 1,7 22,2 32,4 
19A 2,9 25,8 18,8 
reduzierende Sinterbedingungen 
0A -0,4 16,6 15,6 
5A -0,4 17,7 40,2 
11A -0,1 17,1 43,9 
19A 0,6 17,2 26,2 
 
Tabelle 24 zeigt, in Abhängigkeit der Sinteratmosphäre, die offene Porosität, Dehnung 
sowie die Biegefestigkeit der Asche-haltigen FF-Materialien im Vergleich zu reinen 
Zement-gebundenen Al2O3. Nach oxidierender Sinterung ist bei den Probekörpern eine 
mit steigendem Braunkohleascheanteil zunehmende Dehnung zu erkennen, welche 
bereits bei einem Gehalt von mehr als 11 Gew.-% Asche zu Rissbildungen in größeren 
Bauteilen führen kann. Eine Ursache der Dehnung liegt dabei in der bereits bekannten 
SO3-Abgabe der Sulfat-haltigen Aschebestandteile während der Sulfatzersetzung, wobei 
diese in der Regel in einem Temperaturbereich von 1000 °C bis 1400 °C abläuft. Im 
Erhitzungsmikroskop ist aufgrund dieser Entgasung ein Aufblähen der bereits 
aufgeschmolzenen Schlacke ab etwa 1240 °C zu beobachten (Abbildung 41). 
 
 
Abbildung 41: Entgasungserscheinung anhand einer intermediären Braunkohleschlacke 
im Erhitzungsmikroskop 
 





Neben der Dehnung nimmt auch bereits bei geringen Zugabemengen an Braunkohleasche 
zu Al2O3 die offene Porosität signifikant zu. Während Al2O3 eine gute offene Porosität von 
16 % besitzt, steigt diese nach Zugabe von 5 Gew.-% Braunkohleasche auf fast 19 % an, 
wodurch vermehrt Schlackeeindringen und Korrosion zu erwarten sind. Mit weiter 
steigenden Ascheanteilen in Al2O3 erhöht sich auch stetig die offene Porosität der 
Probekörper (Abbildung 42). 
 
 
Abbildung 42: Dehnung (Balkendiagramm) und offene Porosität (Punktdiagramm) der 
Probekörper nach oxidierender (hellgrau) bzw. reduzierender Sinterung (dunkelgrau) 
 
Die Entgasung der Sulfat-haltigen Bestandteile ist unter reduzierenden Bedingungen bis 
1300 °C jedoch nicht zu beobachten. Daraus resultierend zeigen die Proben, welche unter 
CO-Atmosphäre gesintert wurden, bis zu einem Ascheanteil von 11 Gew.-% geringe 
Schwindung, und darüber hinaus etwas Dehnung. Dies führt zu einer konstanten offenen 
Porosität der reduzierend gesinterten Probekörper von etwa 17 % bis zu einem 
Ascheanteil von 19 Gew.-%. 
Die Asche-freie Al2O3-Gießmasse (Probe 0A) zeigt nach der Sinterung in Luft eine 
Biegefestigkeit von etwa 25 MPa. Trotz erhöhter Porosität kommt es durch Zugabe von 
Braunkohleasche zu einem starken Anstieg der Festigkeit bis zu einem Maximalwert von 
etwa 43 MPa bei einem Aschegehalt von 5 Gew.-%. Mit weiter steigenden Ascheanteilen 



















































































































aufgrund der hohen Dehnung erklärt werden kann. Die reduzierend gesinterten Proben 
lassen einen ähnlichen Verlauf erkennen. Unter CO-Atmosphäre gesintertes Al2O3 weist 
eine geringe Biegefestigkeit von etwa 16 MPa auf. Die Zugabe von intermediärer 
Braunkohleasche bewirkt eine Festigkeitssteigerung, wobei mit einem Gehalt von 
11 Gew.-% Braunkohleasche nahezu das 3-fache der Festigkeit von Al2O3 erzielt werden 
kann. Aufgrund der geringeren Dehnung und somit auch geringeren Anzahl kritischer 
Risse fällt der Festigkeitsabfall nach Zugabe von 19 Gew.-% Asche im Vergleich zu 
oxidierenden Sinterbedingungen geringer aus. Zusätzlich weisen die reduzierend 
gesinterten Asche-haltigen Materialien im Vergleich zu oxidierend gesinterten Proben 
geringfügig höhere Festigkeiten vor allem bei höheren Ascheanteilen auf. 
 
4.5.2 Hochtemperatureigenschaften von Al2O3 mit BKA-Zusätzen 
Um als Auskleidungsmaterialien in Flugstromvergasungsanalgen eingesetzt zu werden, 
müssen die entwickelten Asche-haltigen FF-Werkstoffe ausreichend gute 
Hochtemperatureigenschaften besitzen. Während durch die Zugabe von intermediärer 
Braunkohleasche die mechanischen Eigenschaften von Al2O3 bei Raumtemperatur 
verbessert werden, könnten sich die Hauptbestandteile der Asche, wie CaO oder SiO2, 
negativ auf die hervorragenden Hochtemperatureigenschaften von Al2O3 auswirken. 
Tabelle 25 stellt die Heißbiegefestigkeit bei 1300 °C, die T05-Werte als Ergebnis des 
Druckerweichens sowie die Restfestigkeiten nach Thermoschock durch Abschreckung 
von 950 °C in Wasser (25 °C) dar. Dabei wurden die HBF sowie die T05-Werte der 
reduzierend gesinterten Proben in Argon ermittelt, während das Aufheizen für die 
Thermoschocktests im Koksbett erfolgte. Al2O3 zeigt sowohl nach oxidierender als auch 
reduzierender Sinterung die höchste Heißbiegefestigkeit. Nach Zugabe von BKA sinkt die 
HBF der oxidierend hergestellten Probekörper um etwa die Hälfte ab, wobei mit 
steigenden Ascheanteilen keine signifikante Änderung der Werte zu erkennen ist. Nach 
reduzierender Sinterung weist Probe 5A eine gute Heißbiegefestigkeit von etwa 10 MPa 
auf. Unter reduzierenden Bedingungen sinken die Heißbiegefestigkeiten jedoch mit 
steigendem Ascheanteil weiter ab, wobei die Werte bei 19 Gew.-% Asche (Probe 19A) 





nach reduzierender Sinterung unterhalb derer nach oxidierender Sinterung liegen. Somit 
weisen auch die entwickelten Asche-haltigen Feuerfestmaterialien bei 
Einsatztemperaturen von 1300 °C ausreichende Beständigkeit gegen abrasive Partikel und 
heiße Prozessgase auf. 
 
Tabelle 25: HBF (1300 °C), Druckerweichungstemperatur (T05) und Restfestigkeit nach 
1 bzw. 5 Thermoschockzyklen 
Probe HBF (MPa) T05 (°C) 
Restfestigkeit (MPa) nach 
1 Thermoschock 5 Thermoschocks 
oxidierende Bedingungen 
0A 14,5 1643 5,7 3,3 
5A 7,6 1416 7,5 2,9 
11A 7,8 1404 7,8 3,5 
19A 7,9 1410 4,7 2,2 
reduzierende Bedingungen 
0A 12,2 1685 5,3 3,9 
5A 9,8 1440 9,2 4,5 
11A 8,5 1407 9,4 2,8 
19A 7,2 1371 7,3 4,0 
 
Aufgrund der SiO2- und CaO-haltigen Bestandteile der Braunkohleasche könnten sich die 
Schmelztemperaturen der Asche-haltigen Feuerfestmaterialien im Vergleich zu Al2O3 
verringern, was die Betrachtung der Schmelztemperaturen ausgewählter Verbindungen 
des Al2O3-SiO2-CaO-Systems vermuten lässt (siehe Tabelle 26). Dies würde gleichzeitig 
eine Senkung der Hochtemperaturbeständigkeit bedeuten. Die T05-Werte in Tabelle 25 
geben einen Hinweis auf die obere Grenze der Einsatztemperatur. Al2O3 (Probe 0A) zeigt 
mit einer T05 von 1643 °C typischerweise sehr gute Hochtemperatureigenschaften. 
Unabhängig von der Sinteratmosphäre senkt die Zugabe von Braunkohleasche die 
T05-Werte deutlich, wobei bereits geringe Braunkohleaschemengen die empfohlene 
Einsatztemperatur um mehr als 200 K senken. T05 der oxidierend gesinterten Asche-
haltigen FF-Werkstoffe bleibt dabei unabhängig vom Ascheanteil relativ konstant, 
wohingegen bei den reduzierend gesinterten Materialien eine stetige Absenkung der 
Maximaltemperatur mit steigendem Aschegehalt zu beobachten ist. Die unter 





reduzierenden Bedingungen hergestellte Probe 5A zeigt dabei mit 1440 °C die höchste 
Hochtemperaturbeständigkeit aller Asche-haltigen FF-Werkstoffe und könnte somit auch 
kurzzeitig, von der üblichen Betriebstemperatur der Flugstromvergasungsanlagen 
(1400 °C) abweichenden, Temperaturerhöhungen widerstehen. 
 
Tabelle 26: Schmelztemperatur ausgewählter Verbindungen des CaO-Al2O3-SiO2-Systems 




CaO·2Al2O3 (CA2) 1765 
CaO·6Al2O3 (CA6) 1860 
CaAl2Si2O8 (CAS2) 1553 
Ca2Al[AlSiO7] (C2AS) 1593 
 
Beim Vergleich der Restfestigkeiten nach einem bzw. 5 Thermoschocks durch 
Abschreckung der Probekörper von 950 °C in Wasser (25 °C) aus Tabelle 25 mit den 
Ausgangsfestigkeiten in Tabelle 24 ist, wie zu erwarten, ein starker Festigkeitsabfall zu 
erkennen. Dabei scheint die Temperaturwechselbeständigkeit von Probe 0A unabhängig 
von der Sinteratmosphäre zu sein. Durch Zugabe von Braunkohleasche kann hingegen 
eine Erhöhung der Temperaturwechselbeständigkeit nachgewiesen werden, wobei hier 
ein Maximum bei etwa 5 bis 11 Gew.-% Asche zu erzielen ist. Zusätzlich kann durch eine 
Sinterung unter CO-Atmosphäre die Thermoschockbeständigkeit nochmals deutlich 
verbessert werden. Dieser Effekt wurde bereits in Kapitel 4.1.3 in anderen Al2O3-basierten 
Werkstoffsystemen nachgewiesen. Nach 5 Thermoschockzyklen kann allerdings im 
Vergleich zu reinem Al2O3 (Probe 0A) keine eindeutige Verbesserung der 
Thermoschockbeständigkeit mehr beobachtet werden. 
Auf Basis der thermomechanischen Eigenschaften empfiehlt sich die Zugabe von 
Braunkohleasche im Bereich von 5 bis 11 Gew.-%, um die Eigenschaften von Al2O3 in 
Hinblick auf mechanische und korrosive Beständigkeit zu verbessern. In Anbetracht der 





Senkung der empfohlenen Einsatztemperatur aufgrund höherer Braunkohleascheanteile 
sollte jedoch Probe 5A der Probe 11A vorgezogen werden. Zusätzlich können geringe 
offene Porositäten der Asche-haltigen Feuerfestwerkstoffe bei gleicher Sintertemperatur 
(1300 °C) nur durch eine Sinterung in reduzierender Atmosphäre erzielt werden. 
 
4.5.3 Phasenentstehung in den Asche-haltigen Probekörpern 
Tabelle 27 zeigt die Hauptphasen der hergestellten Proben in Abhängigkeit der 
Sinteratmosphäre, welche mittels XRD analysiert wurden, wobei zur Bestimmung der 
enthaltenen Menge die Rietveld-Methode diente. Oxidierend gesintertes Al2O3 (0A) 
besteht hauptsächlich aus Korund (α-Al2O3) mit geringen Anteilen an β-Tonerde, die sich 
durch die enthaltenen Verunreinigungen bildet. Zusätzlich entsteht durch Reaktion mit 
CaO aus dem Zement Grossit (CA2). Durch die Zugabe von Braunkohleasche stehen 
zusätzlich größere Mengen an SiO2 und CaO zur Reaktion zur Verfügung. In Probe 5A 
reagiert Al2O3 überwiegend mit CaO zu Calcium-Hexaaluminat (CA6) sowie mit dem 
restlichen CaO und SiO2 zu Anorthit (CAS2). Auch geringe Mengen an reinem SiO2 lassen 
sich als Quarz in der Probe identifizieren. Nach allen Reaktionen mit der Asche enthält 
Probe 5A noch etwa 90 % Korund. Durch die weitere Zugabe von Asche steigen die 
Anteile von CA6 und CAS2 in der Probe 11A weiter an, wobei der Korundanteil deutlich 
sinkt. Zusätzlich ist die Bildung von geringen Anteilen an Gehlenit (C2AS) nachweisbar, 
welches neben Al2O3, CaO und SiO2 auch zahlreiche Spurenelemente der Asche, wie Mg, 
Fe und Na enthält. Die weiteren Aschebestandteile können aufgrund des geringen 
Gehaltes nicht mit der XRD-Methode nachgewiesen werden. Diese reagieren mit Al2O3, 
CaO und SiO2 jedoch mit großer Wahrscheinlichkeit auch zu Mischphasen. Eine weitere 
Aschezugabe bewirkt in Probe 19A kaum noch Änderung des CA6-Anteils, allerdings 
steigt der CAS2-Gehalt weiter an. Demnach scheint vor allem die Bildung von CA6 und 
CAS2 die Festigkeit der Proben zu verbessern, wobei gleichzeitig ein zu hoher Gehalt 
dieser Phasen aufgrund der Dichteunterscheide zu Al2O3 das Gefüge schädigt, was 
wiederum zu einem Festigkeitsverlust führt. Die Reaktionen mit Al2O3 senken den 
Korundgehalt, was eine Verminderung der Hochtemperatureigenschaften zur Folge hat. 





Allerdings bleibt der niedrige SiO2-Gehalt in etwa gleich, was eine Erklärung für die 
konstanten T05-Werte sein kann. 
 
Tabelle 27: Hauptphasen von Al2O3 mit BKA-Zusätzen nach Sinterung bei 1300 °C 
Probe enthaltene Hauptphasen (%) 
oxidierende Sinterbedingungen 
0A α-Al2O3 (94), CaAl4O7 [CA2] (2), β-Al2O3 (2) 
5A α-Al2O3 (91), CaAl12O19 [CA6] (6) 
11A α-Al2O3 (80), CaAl12O19 [CA6] (13), CaAl2Si2O8 [CAS2] (4) 
19A α-Al2O3 (71), CaAl12O19 [CA6] (15), CaAl2Si2O8 [CAS2] (8) 
reduzierende Sinterbedingungen 
0A α-Al2O3 (94), CaAl4O7 [CA2] (3) 
5A α-Al2O3 (95), CaAl4O7 [CA2] (2) 
11A α-Al2O3 (88), CaAl4O7 [CA2] (4) 
19A α-Al2O3 (80), CaAl2Si2O8 [CAS2] (7), Ca2Al[AlSiO7] C2A2S (7) 
 
Der Phasenbestand von Probe 0A ändert sich durch reduzierende Sinterbedingungen nur 
geringfügig. Bemerkenswert ist jedoch die Entstehung von CA2 anstelle von CA6 in Probe 
5A nach reduzierender Sinterung, wodurch die Probe mehr Korund-Phase enthält. 
Zusätzlich sind geringe Anteile an Anorthit nachweisbar. Auch in Probe 11A entsteht 
CA2 anstelle von CA6 sowie ebenfalls Gehlenit und Anorthit. Dadurch zeigt Probe 11A 
einen vergleichsweise hohen Korundgehalt von 88 %. Mit weiterer Erhöhung des 
Ascheanteils (Probe 19A) ist auch ein Anstieg der Anteil an Gehlenit und Anorthit zu 
beobachten, wohingegen der CA2-Gehalt annähernd konstant bleibt. Gleichzeitig steigt 
allerdings auch der SiO2-Gehalt stetig an, was wiederrum eine Erklärung für die 
sinkenden T05-Werte der reduzierend gesinterten Asche-haltigen Feuerfestwerkstoffe sein 
kann. 
Somit liefert zusätzlich zu dem beobachteten Entgasungseffekt auch die Bildung von CA6 
anstelle von CA2 eine Erklärung für die höhere Dehnung und damit auch höhere offene 
Porosität der Probekörper nach Sinterung in Normalatmosphäre (Luft). Dies soll 





nachfolgend am Beispiel der Probe 11A näher erläutert werden. Nach oxidierender 
Sinterung besteht Probe 11A überwiegend aus Korund (80 %), CA6 (13 %) und CAS2 
(4 %). 
 
Tabelle 28: Dichte, molare Masse und Molares Volumen der Hauptphasen der Probe 11A 
Phase Dichte (g/cm3) molare Masse (g/mol) molares Volumen (cm3/mol) 
α-Al2O3 3,99 102,0 25,56 
CA6 3,78 667,8 176,72 
CAS2 2,76 278,2 100,72 
CA2 2,90 260,0 89,66 
 
Mit den Daten aus Tabelle 28 ergibt sich dabei ein molares Gesamtvolumen von 
47 cm3/mol. Im Gegensatz dazu enthält die reduzierend gesinterte Probe 11A 88 % 
Korund, 4 % CA2 sowie 3 % CAS2. Dadurch ergibt sich ein molares Gesamtvolumen von 
nur 28 cm3/mol. Auch wenn diese Abschätzung nur eine näherungsweise Rechnung auf 
Grundlage der Hauptphasen darstellt, so kann doch das deutlich größere Volumen 
aufgezeigt werden, welches nach oxidierender Sinterung vor allem aufgrund der Bildung 
von CA6 anstelle von CA2 entsteht. Damit lassen sich die geringe Dehnung sowie die 
gleichbleibende offene Porosität der reduzierend gesinterten Probekörper sowohl durch 
das Ausbleiben der SO3-Entgasung als auch durch die Bildung von CA2 unter 
reduzierenden Bedingungen erklären. 
 
4.5.4 Gefügeanalyse mittels REM 
Unterschiedliche mechanische Eigenschaften keramischer Werkstoffe gehen meist auch 
mit unterschiedlichen Mikrostrukturen bzw. Gefügen einher. Aus diesem Grund erfolgte 
die Untersuchung der Mikrostruktur der Al2O3-Gießmasse und der entwickelten Asche-
haltigen Feuerfestmaterialien mittels Rasterelektronenmikroskop (REM). Das Gefüge der 
Al2O3-Probe (0A) weist grobe und feine Körner mit einem Durchmesser von etwa 1 µm 
auf. Ein Unterschied zwischen den beiden Sinteratmosphären ist dabei nicht zu erkennen.  
 






Abbildung 43: Gefügeaufnahmen der Probe 11A nach oxidierender (a) und reduzierender 
(b) Sinterung sowie der Probe 19A gesintert unter oxidierender (c) und reduzierender (d) 
Atmosphäre 
 
Abbildung 43a und b zeigt im Vergleich dazu die Mikrostruktur der Probe 11A. Nach 
oxidischer Sinterung sind plättchen- und stengelförmige Kristallstrukturen im Gefüge 
erkennbar, welche mittels EDS-Analyse der CA6-Phase zugeordnet werden können. Die 
kurzen stengelförmigen Kristalle stellen dabei die Seitenfläche der CA6-Kristalle dar. Nach 
Sinterung unter reduzierenden Bedingungen sind diese charakteristischen Kristalle nicht 
mehr sichtbar, wobei das Gefüge dem von Probe 0A ähnelt (Abbildung 43). Weiterhin ist 
bei höherer Vergrößerung eine Versinterung der Körner zu erkennen, was zu 
Korngrößen von mehr als 2 µm führt. Mit höherem Aschegehalt (Probe 19A, 
Abbildung 43c und d) zeigt sich nach oxidischer Sinterung deutlich die typische 
hexagonale Form der CA6-Kristalle, welche auf den Korund-Körnern aufwachsen. 
Zusätzlich kann auch die Anwesenheit vereinzelter Anorthit-Kristalle mittels EDS 
nachgewiesen werden. Bei geringerer Vergrößerung fällt einerseits die große Anzahl von 
Poren mit einem Durchmesser von 40 µm auf, andererseits können aber weder Mikrorisse 
noch Makrorisse beobachtet werden. Nach einem reduzierenden Brand sind wiederum 





keine Kristallstrukturen, jedoch eine deutliche Versinterung sowie Poren mit einem 
Durchmesser von etwa 10 µm sichtbar. 
Die Ergebnisse der Gefügeanalyse bestätigen die zuvor gewonnenen Erkenntnisse. Unter 
Normalatmosphäre bilden sich CA6 und CAS2, was zu einer inhomogenen Struktur sowie 
großen Poren führt. Die Struktur nach einem reduzierenden Brand ist hingegen 
homogener und weist kleinere Poren sowie eine deutliche Versinterungen auf, welche 
durch die überwiegend runden Körner begünstigt wird. Diese stärkere Sinterung 
reduziert zusätzlich die offene Porosität und erhöht die Festigkeit der Asche-haltigen 
Feuerfestwerkstoffe. 
 
4.5.5 Ermittlung der Korrosionsbeständigkeit mittels Tiegeltest 
 
 
Abbildung 44: Wechselwirkung der Proben 0A (a), 5A (b), 11A (c) und 19A (d) mit 
intermediärer Schlacke nach dem Tiegeltest für 3 h bei 1300 °C in Luft 
 





Die Beständigkeit feuerfester Werkstoffe gegenüber geschmolzener Kohleschlacke ist eine 
entscheidende Eigenschaft, um deren Einsatzfähigkeit in Vergasungsanlagen zu bewerten. 
Abbildung 44 zeigt die Schnitte durch die Probetiegel nach Korrosionstest in Luft.  
Aufgrund der Entgasungserscheinungen der Aschebestandteile wird die Schlacke auch 
während des Korrosionstests in Luft nach dem Aufschmelzen nochmals bei etwa 1240 °C 
aufgebläht und steigt im Tiegel nach oben, weshalb nicht nur am Boden, sondern auch an 
den Seitenwänden aller Probetiegel Infiltration zu erkennen ist. Neben Infiltration durch 
Schlacke kommt es zusätzlich ab einem Ascheanteil von 11 Gew.-% in den Tiegelecken 




Abbildung 45: Lichtmikroskop-Aufnahmen des Schlacke-Tiegel-Bereichs von Anschliffen 
der Probe 0A (a) sowie der Probe 11A (b) getestet in Luft 
 
Um den Korrosionsvorgang genauer beschreiben zu können, wurden die Infiltrations- 
und Auflösungsbereiche ausgewählter Probezusammensetzungen zusätzlich im REM 
untersucht. Abbildung 46 zeigt REM-Aufnahmen der Probe 0A nach Tiegeltest in Luft. 
Dabei ist erneut zu erkennen, dass fast die gesamte Schlacke den Tiegel infiltriert, wobei 
aufgrund der Korrosion am Tiegelrand Abplatzungen des Materials zu beobachten sind. 
Bei weiterer Vergrößerung (Abbildung 46c) zeigen sich in den infiltrierten Bereichen 
stengelförmige Kristallstrukturen, welche aus der Wechselwirkung der Schlacke mit der 
Matrix sowie den gröberen Al2O3-Körner während des Korrosionstests hervorgehen. 
In Abbildung 47 sind REM-Aufnahmen der Probe 11A nach dem Tiegeltest in Luft 
dargestellt. Wie bereits in den Lichtmikroskop-Aufnahmen ersichtlich, zeigt Probe 11A 





im Vergleich zu Probe 0A eine deutlich stärkere Auflösung der Tiegelmatrix. Auch hier 
sind ebenfalls Ausbrüche des Tiegelrandes zu erkennen. Zusätzlich zeigt Abbildung 47c 
ebenfalls den Infiltrationsbereich mit den charakteristischen Kristallstrukturen, welche 
gröbere Körner umgeben. 
 
 
Abbildung 46: REM-Aufnahmen der Probe 0A nach Tiegeltest in Luft 
 
Für eine bessere Übersicht sind am Beispiel der Abbildung 48 drei verschiedene, in der 
Infiltrationszone vorherrschende Bereiche dargestellt. Bereich 1 zeigt die groben Al2O3-
Körner des Tiegels. Der Bereich 2 ist von den charakteristischen stengelförmigen 
Kristallstrukturen geprägt, welche zusätzlich von Schlacke umgeben sind und bereits in 
Probe 0A nachgewiesen werden konnten. Eine EDS-Punktanalyse der Kristalle hat 
ergeben, dass diese aus CA6 bestehen, wohingegen die umgebende Schlacke SiO2, MgO, 
Al2O3, CaO und Fe2O3 enthält. 
 
 
Abbildung 47: REM-Aufnahmen der Probe 11A nach Tiegeltest in Luft 
 
Bereich 3 hat eine homogenere Struktur und enthält im Vergleich zu Bereich 2 höhere 
Schlacke-Anteile, wobei vor allem ein signifikant höherer Eisengehalt nachweisbar ist. 
Somit werden Al2O3 und die neu entwickelten Asche-haltigen FF-Werkstoffe während 
des Tiegeltestes unter oxidierenden Bedingungen mit Schlacke infiltriert, woraufhin die 





Tiegelmatrix angegriffen oder aufgelöst wird, wobei vor allem die Anwesenheit von CA6 
beobachtet werden kann, welches die Korrosion begünstigt und die Struktur schädigt.  
 
 
Abbildung 48: Infiltrationszone der Probe 11A mit drei verschiedenen Bereichen 
 
Die Tiegeltests unter oxidierenden Bedingungen zeigten jedoch auch ein weiteres 
Merkmal. Bennett et al. erkannten, dass neben der chemischen Beständigkeit der 
Materialbestandteile auch die Mikrostruktur maßgeblichen Anteil an der 
Korrosionsbeständigkeit hat [BEN06a]. Dies betrifft vor allem die offene Porosität. Die 
offene Porosität der Tiegel in Abbildung 44 steigt von a nach d stetig an (siehe Tabelle 24). 
Allerdings sind bei Probe 5A in Abbildung 44b in den Ecken des Tiegels noch größere 
Mengen an Schlackereste zu erkennen, was auf die geringste Neigung aller Proben zur 
Schlackeinfiltration hinweist. Das zeigt, dass der Ansatz, die Schlackediffusion durch 
Angleichen der Chemie des Feuerfestmaterials an die des korrosiven Mediums zu senken, 
vielversprechend ist, bzw. die Struktur durch Zugabe von Braunkohleasche 
korrosionsenkend verbessert werden kann. 
Abbildung 49 zeigt die Schnitte durch die Tiegel der Proben nach dem Tiegeltest bei 
1300 °C für 3 h in CO-Atmosphäre. Unter reduzierenden Bedingungen findet bis 1300 °C 
keine Entgasung in der Schlacke statt, welche somit auch nicht im Tiegel nach oben 
steigt. Dadurch kann eine größere Menge an Schlacke den Tiegelboden der Probe 0A 
infiltrieren, was Abbildung 49a verdeutlicht. 







Abbildung 49: Wechselwirkung der Proben 0A (a), 5A (b), 11A (c) und 19A (d) mit 
Schlacke nach dem Tiegeltest für 3 h bei 1300 °C in CO-Atmosphäre 
 
Der Tiegel der Zement-gebundenen Al2O3-Probe 0A wurde ebenfalls nach dem 
Korrosionstest im REM untersucht. Abbildung 50 zeigt erneut, dass die gesamte Schlacke 
das Tiegelmaterial infiltriert, wodurch es zu Ausbrüchen am Tiegelrand kommt. 
Weiterhin zeigen sich große Schlackeanteile in den offenen Poren (Abbildung 50b), von 




Abbildung 50: REM-Aufnahme der Probe 0A nach Tiegeltest in CO-Atmosphäre 





Bei den Asche-haltigen Feuerfestmaterialien ist hingegen bereits bei geringen 
Zugabemengen an Braunkohleasche unter CO-Atmosphäre makroskopisch keine 
Infiltration durch Schlacke erkennbar (Abbildung 49). Auch die REM-Aufnahmen der 
Probe 11A nach Tiegeltest in CO-Atmosphäre zeigen bei geringer Auflösung keine 
Wechselwirkung des Tiegelmaterials mit der Schlacke (Abbildung 51a). Zusätzlich bilden 
sich unter CO-Atmosphäre große FeS-Verbindungen (weiß dargestellt) in der Schlacke. 
Erst bei höheren Vergrößerungen sind teilweise sehr geringe Schlackeinfiltration sowie 
erste Auflösungserscheinungen zu erkennen. Ein Herauslösen von SiO2 bzw. das 
Aufweiten des Gefüges aufgrund der Anwesenheit von Eisen, wie es in der Literatur 
beschrieben wurde, konnte hingegen unter den verwendeten Testbedingungen nicht 
beobachtet werden [DIA75].  
 
 
Abbildung 51: REM-Aufnahme der Probe 11A nach Tiegeltest in CO-Atmosphäre 
 
Um den Schlacke-Tiegel-Übergang genauer zu untersuchen, wurde ein EDS-Mapping mit 
den Hauptelementen des Tiegels und der Schlacke (Al, Si, Ca, Mg und O) durchgeführt 
(Abbildung 52). Dabei ist ein klarer Übergang der Konzentration der Elemente in der 
Schlacke im Vergleich zum Tiegel beobachtbar. Die Schlacke infiltriert hingegen nur die 
offenen Poren, was vor allem anhand der Verteilung der Elemente Si und Ca gut zu 
erkennen ist. Demnach verhindert die optimierte Struktur der neu entwickelten Asche-
haltigen Feuerfestwerkstoffe eine Infiltration und Korrosion des Tiegelmaterials durch 
intermediäre Kohleschlacke. Dies lässt sich vor allem mit der Abwesenheit der 
charakteristischen CA6-Kristalstrukturen erklären, welche das Gefüge im Allgemeinen 
aufweiten und leicht von Schlacke aufgelöst werden. Die Porosität spielt eher eine 
untergeordnete Rolle, da die offene Porosität der Zement-gebundenen Al2O3-Probe und 





der Asche-haltigen FF-Materialien nach reduzierender Sinterung nahezu gleich ist. Des 
Weiteren wird unter reduzierenden Bedingungen ein großer Teil des Eisens der Schlacke 
in FeS gebunden, wodurch Fe kaum an möglichen Korrosionsreaktionen teilnimmt. 
Zusätzlich erhöht sich durch die Bindung des Eisens in FeS die Viskosität der Schlacke, da 
diese SiO2-reicher wird. 
 
 
Abbildung 52: Tiegel-Schlacke-Übergang der Probe 11A nach Tiegeltest in CO-
Atmosphäre (a) mit dazugehörigem EDS-Mapping der Elemente Al (b), Si (c), Ca (d), Mg 
(e) und O (f) 
 
Um auch den Einfluss höherer Einsatztemperaturen auf die Korrosionsbeständigkeit der 
entwickelten Asche-haltigen Feuerfestmaterialien zu untersuchen, wurden zusätzlich 
Korrosionstests bei 1450 °C für 3 Stunden in Luft und in CO-Atmosphäre durchgeführt 
(Abbildung 53). In Normalatmosphäre ist eine starke Reaktion der Schlacke mit dem 
Tiegelmaterial zu erkennen, wodurch die Matrix zerstört und Teile des Grobkorns 
herausgelöst werden. Somit eignen sich die oxidierend gesinterten Probekörper nicht für 
einen Einsatz bei Temperaturen oberhalb 1300 °C. Unter CO-Atmosphäre sind hingegen 
nach dem Korrosionstest bei 1450 °C im Vergleich zu 1300 °C nur eine leichte Erosion am 
Tiegelboden sowie eine flache Spülkante am Tiegelrand in Höhe des Schlackebades zu 
beobachten. Größere Schädigungen zeigen sich jedoch nicht. Des Weiteren fällt in 
Abbildung 53b eine metallische Perle in der Mitte der erstarrten Schlacke auf. Diese 





besteht, wie bereits nachgewiesen, aus Eisen(II)-sulfid, wobei das Eisenoxid der 
Braunkohleasche unter den CO-Testbedingungen zu Fe reduziert wurde. Dabei 
schwimmt das FeS auf der Schlacke auf und sammelt sich bei den höheren 
Testtemperaturen in der Mitte der Schlackebadoberfläche. Kommt diese FeS-Perle in 
Kontakt mit dem Tiegelmaterial, so ist nach dem Tiegeltest der Beginn des Effekts des 
Tropfenbohrens erkennbar. Dieser Effekt tritt jedoch unter realen 
Vergasungsbedingungen nicht auf, wo die Schlacke kontinuierlich an der Wand abfließt, 
wodurch sich das FeS nicht in größeren Mengen ansammeln kann. 
 
 
Abbildung 53: Korrosionstest an Tiegeln der Probe 11A mit intermediärer Asche bei 1450 
°C für 3 h in Luft (a) und CO-Atmosphäre (b) 
 
Demnach zeigen die neu entwickelten und reduzierend gesinterten Asche-haltigen FF-
Werkstoffe ebenfalls hohe Korrosionsbeständigkeiten bei Temperaturen von mindestens 
1450 °C. Somit kommen vor allem Materialien mit der Zusammensetzung in Anlehnung 
an Probe 5A auch für einen Einsatz in Flugstromvergasungsanlagen in Frage, sofern die 
Betriebstemperatur nicht dauerhaft etwa 1450 °C überschreitet. Andererseits stellen diese 
Werkstoffe insbesondere auch eine kostengünstige und ressourcenschonende Alternative 
für Auskleidungsmaterialien von Festbett- sowie Wirbelschichtvergasungsanlagen dar. 
 





4.5.6 Weiterführende Untersuchungen 
4.5.6.1 Einfluss wechselnder atmosphärischer Bedingungen auf die Eigenschaften der 
reduzierend gesinterten Probekörper 
Wie in Kapitel 2.3.3 beschrieben, können aus unterschiedlichen Gründen die 
Bedingungen im Vergaserraum häufig zwischen oxidierend und reduzierend wechseln. 
Die entwickelten Asche-haltigen FF-Werkstoffe zeigten im Vergleich zu oxidierenden 
Sinterbedingungen nach Sinterung in reduzierender Atmosphäre die besten Eigenschaften 
hinsichtlich ihrer Festigkeit und Korrosionsbeständigkeit. Aus diesem Grund soll 
nachfolgend die Fragestellung geklärt werden, ob die Struktur der reduzierend gesinterten 
Materialien durch Einwirkung einer oxidierenden Atmosphäre aufgeweitet wird. 
Dazu erfolgte die Auslagerung der reduzierend gesinterten Probe 11A („11A red“) in 
einem Ofen bei 800 °C für 5 h („11A red, 800 °C, 5 h“) bzw. 1300 °C für 3 h („11A red, 
1300 °C, 3 h“) unter Normalatmosphäre. Tabelle 29 stellt die offene Porosität sowie die 
Porengrößenverteilung der ausgelagerten Probekörper im Vergleich zum 
Ausgangszustand und der Probe 11A nach oxidierender Sinterung („11A ox“) dar. 
 
Tabelle 29: Offene Porosität (OP) und Porengröße der Asche-haltigen FF-Werkstoffe vor 
und nach Auslagerung in Luft 
Probe OP (%) 
Porengröße 
d10 (nm) d50 (nm) d90 (nm) 
11A ox 22,2 236 550 7076 
11A red 17,1 212 562 3774 
11A red, 800 °C, 5 h 16,8 474 2188 10216 
11A red, 1300 °C, 3 h 17,3 816 2868 13096 
 
Eine Änderung der Probengeometrie ist nach Auslagerung in Luft nicht zu beobachten. 
Die äußere Erscheinung der ausgelagerten Proben gleicht sich hingegen an die der Probe 
11A ox an. Die Ergebnisse in Tabelle 29 verdeutlichen, dass sich die offene Porosität nach 
Auslagerung nicht ändert. Die Porengröße zeigt hingegen deutliche Unterschiede. 
Einerseits weist die reduzierend gesinterte Probe 11A im Vergleich zur oxidierend 





gesinterten einen geringeren Durchmesser der größten Poren auf, was das Eindringen der 
Schlacke in den Tiegel erschwert. Andererseits bewirkt die Auslagerung in Luft eine 
starke Vergrößerung der Poren, obwohl die offene Porosität annähernd gleich bleibt. 
Dabei nimmt mit steigender Auslagerungstemperatur auch die Porengröße weiter zu. Die 
Ergebnisse aus Tabelle 29 führen zu der Annahme, dass reduzierend gesinterte Tiegel der 
Probe 11A während eines Einsatzes in Vergasungsanlagen, in denen oxidierende und 
reduzierende Bedingungen im Wechsel vorherrschen, ihre gute Korrosionsbeständigkeit 
verlieren und aufgrund der Vergrößerung der Porengrößen eine starke 
Schlackeinfiltration zu erwarten ist. 
 
 
Abbildung 54: Tiegel der reduzierend gesinterten Probe 11A nach Korrosionstest für 3 h 
bei 1300 °C in Luft mit intermediärer Schlacke 
 
Um die Auswirkung der oxidierenden Atmosphäre auch unter Laborbedingungen zu 
untersuchen, erfolgte an einem Tiegel der reduzierend gesinterten Probe 11A ein 
Korrosionstest unter oxidierenden Bedingungen (Tiegel „11AR ox“). Einerseits ist in 
Abbildung 54 die bereits beschriebene Farbänderung des zuvor grauen Tiegels zu 
beobachten. Andererseits infiltriert trotz vergrößerter Porenstruktur keine Schlacke das 
Tiegelmaterial. Zusätzlich ist eine Änderung der Beschaffenheit der Schlacke am 
Tiegelrand zu beobachten. Hier zeigt sich ein schwarzer Kern, den eine grau erscheinende 
Schlacke umgibt. Dies könnte einen Hinweis darauf geben, dass einige Bestandteile in der 
Schlacke in Tiegelnähe von dem reduzierend gesinterten Tiegel teilweise reduziert 
wurden. Die Identifizierung von metallischem Eisen in der Schlacke mit Hilfe eines 





Lichtmikroskops unterstützt diese Annahme. Der Farbwechsel der Schlacke würde sich 
dabei infolge der zu kurzen Zeit für die Veränderung der kompletten Schlacke während 
des Korrosionstests ergeben. Wie in Tabelle 14 bereits dargestellt, erhöht sich die 
Fließtemperatur der reduzierten Schlacke, was das Eindringen in den Tiegel bei 1300 °C 
deutlich erschwert. Dies könnte ebenfalls die beobachtete hohe Beständigkeit erklären. 
Um den Schlacke-Tiegel-Übergang genauer zu analysieren, wurde dieser im REM näher 
untersucht. Abbildung 55 zeigt das poröse Gefüge des Tiegels, welches aufgrund der 
Auslagerung in Normalatmosphäre entsteht. Eine EDS-Punktanalyse an Kristallstrukturen 
in der Matrix ergab, dass sich infolge der oxidierenden Bedingungen CA2 in CA6 
umwandelt (siehe Abbildung 9.5.1 in der Anlage). Dennoch wird das Gefüge durch die 
Umwandlung nicht stark aufgeweitet, sodass, wie unter reduzierenden Bedingungen, die 
intermediäre Schlacke auch unter oxidierenden Bedingungen nur geringfügig in den 
Tiegel eindringt und kaum Schädigungen oder Auflösungen verursacht (Abbildung 55a). 
Vielmehr ist auf der Tiegeloberfläche ein aufwachsen von stengelförmigen 
Kristallstrukturen zu beobachten, was ausgehend von den Al2O3-Körnern besonders 
ausgeprägt ist (Abbildung 55b). Die stengelförmigen Kristalle weisen jedoch gemäß EDS-
Punktanalysen, im Vergleich zur umgebenden amorphen Schlacke, keine 
unterschiedliche Zusammensetzung auf, sodass es sich dabei um kristalline Schlacke 
handelt. Demnach besitzen die reduzierend gesinterten Tiegel auch unter oxidierenden 
Bedingungen eine hohe Beständigkeit gegenüber Kohleschlacke. 
 
 
Abbildung 55: REM-Aufnahme des Schlacke-Tiegel-Übergangs von Tiegel „11AR ox“ 
 





Eine Reduzierung der Bestandteile der Schlacke durch die Ausmauerung begrenzt sich 
jedoch nur auf eine gewisse Schlackemenge. Weiterhin kann keine Aussage über die 
Langzeitstäbilität unter oxidierenden Bedingungen getroffen werden. Dieser Zustand 
stellt jedoch während des Betriebes nur einen Prozessfehler dar und liegt im Falle des 
Eintretens nur für kurze Zeiträume vor, sodass die reduzierend gesinterten Probekörper 
durchaus kurzfristig einem Schlackeangriff unter oxidierender Atmosphäre standhalten 
können, ohne dass die Ausmauerung der Vergasungsanlage versagt. 
 
4.5.6.2 Einfluss der Sintertemperatur auf die Porosität 
Die geringe Korrosionsbeständigkeit der oxidierend gesinterten Asche-haltigen 
Probekörper ist maßgeblich mit der Bildung von CA6 sowie der SO3-Entgasung der 
zugegebenen Asche während der Sinterung zu erklären. Somit erhöht sich die offene 
Porosität, was die Schlackeinfiltration und folglich auch die Korrosion begünstigt. Die 
Entgasung der SO3-haltigen Bestandteile der Asche, und somit auch das Aufblähen der 
Probekörper, sind unter Normalatmosphäre jedoch nur bis zu einer Temperatur von etwa 
1266 °C zu beobachten. Demnach könnte aufgrund der sinterfördernden Wirkung der 
Braunkohleasche durch eine Erhöhung der Sintertemperatur die offene Porosität der 
oxidierend gesinterten Probekörper gesenkt werden. Falls vor allem der Einfluss von CA6 
auf die Korrosion eine untergeordnete Rolle spielt, wäre somit eine ähnlich gute 
Korrosionsbeständigkeit zu erzielen, wie mit den reduziert gesinterten Probetiegeln.  
Abbildung 56 zeigt die Veränderung der offenen Porosität der Probe 5A mit steigender 
Sintertemperatur unter Normalatmosphäre. Dabei ist zu erkennen, dass bereits eine 
geringe Erhöhung der Sintertemperatur eine Verringerung der offenen Porosität bewirkt. 
Dadurch beträgt die offene Porosität der oxidierend gesinterten Probe 5A nach Sinterung 
bei 1350 °C etwa 16,5 %, welche somit etwas unterhalb der Werte der reduzierend 
gesinterten Asche-haltigen Werkstoffe liegt (siehe Tabelle 24). Eine weitere Erhöhung der 
Sintertemperatur führt zu einer stetigen Abnahme der offenen Porosität bis etwa 9,1 % 
bei 1550 °C. Somit erfolgte, in Hinblick des Einflusses der Struktur auf die 





Thermoschockbeständigkeit sowie zu Vergleichszwecken, die Herstellung von Tiegeln der 
bei 1350 °C oxidierend gesinterten Probe 5A für weitere Korrosionsuntersuchungen. 
 
 
Abbildung 56: Abhängigkeit der offenen Porosität (OP) der Probe 5A von der 
Sintertemperatur unter Normalatmosphäre 
 
Um die Einsatzfähigkeit der bei 1350 °C unter Normalatmosphäre gesinterten Probe 5A zu 
untersuchen, wurden Tiegeltests mit intermediärer Asche bei 1300 °C sowie 1450 °C für 
3 h in Luft durchgeführt. Durch die Senkung der offenen Porosität kann die Eindringtiefe 
der Schlacke in den Tiegel bei 1300 °C stark reduziert werden (Abbildung 57), wodurch 
diese ähnlich gute Korrosionsbeständigkeit wie Probe 5A nach reduzierender Sinterung 
zeigt. Nach dem Korrosionstest bei 1450 °C ist jedoch eine starke Reaktion der Schlacke 
mit dem Tiegelmaterial zu erkennen, wobei Teile des Grobkorns aus der Matrix 
herausgelöst werden. 
Somit kann bei Temperaturen von etwa 1300 °C die Korrosionsbeständigkeit einer Al2O3-
Gießmasse durch Zugabe geringer Mengen an Braunkohleasche sowie durch die 
Gewährleistung einer niedrigen offenen Porosität erhöht werden. Die Steuerung der 
offenen Porosität erfolgt dabei über die Variation der Sintertemperatur. Bei höheren 
Temperaturen führt hingegen die Anwesenheit großer Mengen an CA6-Phasen zu starker 





Korrosion der Schlacke mit dem Tiegelmaterial. Eine Verbesserung der 
Korrosionsbeständigkeit ist hier vor allem durch eine Sinterung in CO-Atmosphäre zu 
erzielen, wodurch sich anstelle von CA6 die CA2-Phase bildet. 
 
 
Abbildung 57: Tiegel der Probe 5A gesintert bei 1350 °C nach Korrosionstest bei 1300 °C 
(links) bzw. 1450 °C (rechts) nach 3 h in Luft mit intermediärer Braunkohleasche 
 
 
4.6 Bewertung verschiedener Korrosionsuntersuchungen 
Im Rahmen der Entwicklungsarbeit neuer Werkstoffe für Vergasungsverfahren wurde 
deren Einsatzfähigkeit vor allem mittels Korrosionstests untersucht. Dabei kam vorrangig 
der Tiegeltest zum Einsatz. Weitere mögliche Verfahren zur Untersuchung der 
Korrosionsbeständigkeit, die mit geringem Aufwand durchgeführt werden können, stellen 
der Fingertest und der Tablettentest dar, welche sich hinsichtlich der Beanspruchungsart 
deutlich vom Tiegeltest unterscheiden. Aber auch der Tiegeltest zeigt Ergebnisse mit 
unterschiedlicher Aussagekraft, wenn beispielsweise die Untersuchungstemperatur 
oder -zeit variiert werden. Aus diesem Grund sollen nachfolgend die Ergebnisse der 
verschiedenen Korrosionsuntersuchungsverfahren anhand einzelner Beispiele dargestellt 
und bewertet werden. Abschließend erfolgt ebenfalls der Vergleich der angewandten 
Testbedingungen mit realen Vergasungsbedingungen auf Basis von thermodynamischen 
Berechnungen. 
 





4.6.1 Statischer Tiegeltest 
Der Tiegeltest ist ein einfaches Untersuchungsverfahren, um die Auswirkung des Angriffs 
eines Korrosionsmediums auf das Tiegelmaterial zu ermitteln. Im Rahmen der 
Entwicklungsarbeit erfolgte für die beschriebenen Werkstoffe die Durchführung von 
mehr als 120 Tiegeltests, bei denen als Einflussparameter die Temperatur, Haltezeit, 
Atmosphäre und Aschetyp variiert wurden. 
Bezüglich der gewählten Untersuchungstemperatur ist der Zustand bzw. die Viskosität 
der Asche/ Schlacke entscheidend für die Schädigung. Bei einer Temperatur von 1300 °C 
liegt nur die intermediäre Asche komplett schmelzflüssig vor und kann somit tief in das 
Tiegelmaterial eindringen. Die Fließtemperaturen der basischen und der sauren Asche 
liegen hingegen oberhalb von 1300 °C. Somit können ohne Berücksichtigung der 
Aschebestandteile bereits durch den Einsatz verschiedener Aschen unterschiedliche 
Korrosionsergebnisse bei gleicher Temperatur erhalten werden. Da sich das 
Ascheschmelzverhalten auch in Abhängigkeit der Atmosphäre verändert, sind zusätzlich 
im Vergleich zu Normalbedingungen unter CO-Atmosphäre aufgrund der höheren 
Fließtemperaturen auch geringere Eindringtiefen zu beobachten. Dementsprechend hat 
sich für Vergleichszwecke die Durchführung der Tiegeltests bei 1450 °C empfohlen. Bei 
dieser Untersuchungstemperatur liegen alle drei verwendeten Aschen unabhängig von 
der Untersuchungsatmosphäre schmelzflüssig vor, sodass diese die Tiegel infiltrieren 
konnten. Gleichzeitig erhöhten sich im Vergleich zu 1300 °C auch die Schädigungen 
durch Korrosion signifikant, was am Beispiel der Untersuchungen der Asche-haltigen 
Feuerfestwerkstoffe in Abbildung 53 zu erkennen ist und die Identifizierung 
korrosionsbeständiger Zusammensetzungen erleichterte. 
Bei ausgewählten korrosionsbeständigen Versätzen wurde die Untersuchungszeit 
zusätzlich von 3 auf 10 Stunden erhöht, um den Einfluss einer längeren Einwirkungszeit 
der Schlacken zu untersuchen. Dabei konnten die bei 3 Stunden Untersuchungszeit 
gewonnenen Ergebnisse bestätigt werden. Einerseits zeigt ein Tiegel, welcher nach 
3 Stunden starke Korrosion aufweist, keine deutlich größere Schädigung durch 
Schlackeangriff nach 10 Stunden. Andererseits waren häufig bei Tiegeln mit guter 





Korrosionsbeständigkeit nach 3 Stunden sowie nach 10 Stunden kaum Unterschiede 
erkennbar. Dies ist mit dem geringen Masseverhältnis der Asche im Vergleich zum Tiegel 
zu erklären, welcher einen Nachteil des Tiegeltests darstellt. Während eines 
Korrosionsversuches reagiert die Asche mit dem Tiegelmaterial, wobei sich z.B. durch 
Auflösung der Tiegelmatrix die Chemie der Schlacke ändert. Da sich beim statischen 
Tiegeltest die Schlacke im Tiegel kaum bewegt, werden die Unterschiede in der 
Schlackechemie nicht ausgeglichen. Dadurch verringert sich die Reaktivität der Schlacke 
in Tiegelnähe mit fortschreitender Untersuchungsdauer, weshalb die größten 
Schädigungen in den ersten Stunden des Korrosionstests stattfinden. Eine gute 
Korrosionsbeständigkeit ist wiederum durch eine Ausbildung einer Schutzschicht oder 
durch lokale Schlackechemieänderung zu erklären, welche die weitere 
Schlackeinfiltration verringert. Aufgrund der fehlenden erosiven Schlackebewegung 
sowie dem geringen Masseverhältnis der Asche im Vergleich zum Tiegel bleibt die 
Schutzschicht stabil und die veränderte Schlackechemie bleibt bestehen. Daher bringt 
beim Tiegeltest eine Verlängerung der Untersuchungszeit keine größeren Veränderungen 
des Korrosionsergebnisses. 
Auf Basis der Erfahrungen zahlreicher Tiegeltests stellen eine Untersuchungstemperatur 
von 1450 °C bei 3 Stunden Haltezeit gute Verfahrensparameter für die Durchführung von 
Korrosionstests dar, mit deren Hilfe die Korrosionsbeständigkeiten verschiedener 
Tiegelmaterialien gegenüber Kohleaschen mit geringem Aufwand verglichen werden 
können. 
 
4.6.2 Dynamischer Fingertest 
Beim Fingertest werden Stäbe der zu untersuchenden Zusammensetzungen in flüssige 
Schlacke getaucht und zusätzlich rotiert, um turbulente Bedingungen zu erzeugen. 
Dadurch bietet der Fingertest die Möglichkeit, auch die Schädigungen durch an der 
Vergaserwand abfließende Schlacke abzuschätzen. 
Die Durchführung des Fingertest unter Normalbedingungen hat sich jedoch als schwierig 
erwiesen, da die Schlacke bei etwa 1250 °C aufgebläht wird und im Versuchstiegel 





aufsteigt. Somit lässt sich der Füllstand der Schlacke im Reservoirtiegel bei der 
Untersuchungstemperatur nur schwer vorhersagen, weshalb auch kein gezieltes 
Eintauchen gewährleistet werden konnte. Eine Versuchsdurchführung unter Argon-
Atmosphäre verhindert dagegen das Aufblähen der Schlacke. 
Die Abbildung 9.6.1 in der Anlage zeigt beispielhaft zwei Stäbe nach dem Fingertest. 
Dabei ist durch die Rotation der Stäbe in der Testschlacke neben Infiltration auch eine 
geringe Auswaschung der Matrix zu beobachten. Das Ergebnis hängt allerdings auch stark 
von der Rotationsgeschwindigkeit der Stäbe in der Schlacke ab. Aufgrund des hohen 
Aufwandes sowie der fehlenden Aussagekraft der Ergebnisse, welche eine Übertragung 
auf reale Bedingungen kaum ermöglicht, empfiehlt sich der Fingertest jedoch nur als 
ergänzendes Untersuchungsverfahren zum Tiegeltest. 
Ein weiteres genormtes Untersuchungsverfahren, bei dem ebenfalls die 
Untersuchungsproben bewegter Schlacke ausgesetzt sind, stellt der „rotary slag test“ nach 
ASTM C874 dar. Dieser sehr aufwändige Test erlaubt jedoch ohne ausführliche 




Wie bereits in Kapitel 3.3.2.3 beschrieben, erfolgte die Einführung des Tablettentests, um 
den „Spalling“-Effekt, d.h. das Abplatzen aufgrund von Volumenänderungen, 
abzuschätzen. Während des Tablettentests können alle Bestandteile der zu 
untersuchenden Proben mit dem Korrosionsmedium reagieren, wobei aufgrund der 
geringen Korngröße eine hohe Reaktivität zu erwarten ist. Dabei beschränkt sich im 
Allgemeinen die Auswertung in erster Linie auf die Volumenänderung. 
Tabelle 30 zeigt beispielhaft die Volumenänderungen der Spinell-haltigen Werkstoffe 
TMA-AB und MA-AB aus Kapitel 4.3, der Probe AZT aus Kapitel 4.4 und der Asche-
haltigen Materialien aus Kapitel 4.5 unter reduzierenden Testbedingungen mit 
intermediärer Braunkohleasche als Testmedium. Demnach weisen alle Tabletten nach 
dem Tablettentest nur eine geringe Dehnung auf, wobei mit Ausnahme von MA-AB diese 





innerhalb der ± 2 %-Grenze liegen, was im Einsatz zu keiner Zerstörung durch Spalling 
führen würde. Somit bestehen die Probematerialien aus Tabelle 30 den Tablettentest und 
erfahren in Kontakt mit Braunkohleasche keine zerstörende Schädigung. Die Spinell-
reiche Probe TMA-AB und Probe 0A (reines Zement-gebundenes Al2O3) zeigen nach dem 
Tablettentest die geringste Volumenänderung. Das lässt entweder auf geringe Reaktionen 
mit Braunkohleasche schließen oder die sich bildenden Phasen besitzen eine ähnliche 
Dichte wie die Ausgangswerkstoffe. Die bereits gewonnenen Ergebnisse des Tiegeltests 
haben jedoch verdeutlicht, dass z.B. Al2O3 und Probe TMA-AB starke 
Korrosionserscheinungen aufweisen. 
 
Tabelle 30: Dehnung der Tabletten ausgewählter Materialien nach dem Tablettentest bei 
1300 °C für 3 h im Koksbett 









Da der Tablettentest nur Korrosionserscheinungen aufgrund von Phasenneubildungen 
umfasst, liefert er kaum Informationen über die zu erwartende Korrosion, was jedoch 
Hauptaugenmerk der vorliegenden Arbeit war. So ist eine Auflösung an den Tabletten nur 
schwer bzw. gar nicht zu erkennen. Daher eignet sich der Tablettentest nicht als alleinige 
Korrosionsuntersuchungsmethode, da er teilweise auch Fehlinterpretationen verursacht. 
Eine XRD-Analyse der Tabletten nach dem Test bietet jedoch einen sehr guten Einblick 
in die enthaltenen Phasen, welche sich prinzipiell beim Kontakt des Feuerfestmaterials 
mit Braunkohleasche bilden können. Diese Information über den Phasengehalt kann 
wiederum sehr hilfreich bei der Ermittlung von Korrosionsmechanismen im REM sein, 
wo prozentuale Elementgehalte aus der EDS-Analyse bestimmten Phasen zugeordnet 
werden müssen. 
 





4.6.4 Thermodynamische Bewertung der Tiegeltestbedingungen 
Wie in Kapitel 3.3.3 beschrieben, erfolgte auf Basis thermodynamischer Berechnungen 
die Betrachtung des Verhaltens der Aschebestandteile K2O, Na2O und SiO2 der 
intermediären Asche unter Testbedingungen sowie unter Vergasungsbedingungen. Zur 
Simulation der Vergasung wurde dabei eine typische Atmosphäre (40 % CO, 40 % H2, 
15 % H2O, 5 % CO2), eine Temperatur von 1450 °C sowie ein Druck von 40 bar 
berücksichtigt. Unter diesen Bedingungen entstehen aus der intermediären Asche zwei 
Schlacken und eine Gasphase. Dabei sind 100 % des SiO2 sowie 100 % des K2O in den 
Schlacken zu finden. Im Gegensatz dazu lassen sich nur 10 % des in der Asche 
enthaltenen Na2O in den Schlacken nachweisen, wobei die restlichen 90 % in die 
Gasphase übergehen. Diese werden aus dem Vergaser ausgetragen und nehmen nicht an 
der Korrosion in den heißen Bereichen teil. 
Unter den in der Arbeit angewendeten Testbedingungen (100 % CO-Atmosphäre, 
1450 °C, 1 bar) entstehen ebenfalls aus der intermediären Asche zwei Schmelzen und eine 
Gasphase. Auch hier ist das gesamte SiO2 thermodynamisch stabil und in den Schlacken zu 
finden. Im Vergleich dazu sind nur 90 % des K2O in den Schlacken nachweisbar, wobei 
10 % in die Gasphase übergehen. Auch 93 % des Na2O der intermediären Asche sind in 
der Gasphase nachweisbar. Somit stehen im Vergleich zu Vergasungsbedingungen etwas 
weniger Alkalien (K2O und Na2O) zur Reaktion zur Verfügung. 
Den thermodynamischen Berechnungen liegen Gleichgewichtszustände zugrunde, 
welche sich unter realen Bedingungen evtl. nicht ausbilden. Zusätzlich wurden nur zwei 
spezielle Anwendungsfälle betrachtet. Dennoch haben die Untersuchungen gezeigt, dass 
bei den in der Arbeit angewandten Korrosionstests bezüglich der 
Schlackezusammensetzung ähnliche Bedingungen vorherrschen wie während der 
Synthesegaserzeugung. Somit erlauben die gewonnenen Ergebnisse eine gute 
Abschätzung zu den Schädigungen, die eine Ausmauerung eines Vergasers während des 
Betriebs erfährt.  
 





4.7 Bewertung und Vergleich der gewonnenen Ergebnisse mit 
einem Cr2O3-reichen Auskleidungsmaterial 
Durch die durchgeführten Korrosionstests unter Laborbedingungen konnten in erster 
Linie die Korrosionsbeständigkeit der neu entwickelten Werkstoffe untereinander 
verglichen werden. Des Weiteren deckten die verwendeten Braunkohleaschen typische 
Vertreter ab, welche in dieser Form auch während der Vergasung auftreten würden. 
Dabei zeigte die intermediäre Asche, abgesehen von den Asche-haltigen 
Feuerfestmaterialien, die größten Schädigungen an den entwickelten Werkstoffen, 
wohingegen die MgAl2O4- sowie die Al2O3-TiO2-ZrO2-Materialien eine gute Beständigkeit 
gegenüber saurer Schlacke aufwiesen. Die basische Schlacke infiltrierte zwar ebenfalls die 
Tiegel, eine Wechselwirkung im Sinne einer Auflösung konnte jedoch anhand der Al2O3-
TiO2-ZrO2-Tiegel nicht beobachtet werden. 
Abbildung 58 zeigt beispielhaft den Querschnitt durch einen Cr2O3-Tiegel („Zirchrom 60“ 
von Saint-Gobain mit 62 Gew.-% Cr2O3) nach Tiegeltest bei 1450 °C für 3 h in CO-
Atmosphäre mit intermediärer Braunkohleasche. Die Werkstoffkennwerte dieses 
kommerziellen Vergasersteins können der Tabelle 9.6.1 in der Anlage entnommen 
werden [SAN11, ZIR05]. Dabei ist makroskopisch kein Schlackeeindringen bzw. keine 
Schädigung des Tiegels zu erkennen. Dieses Ergebnis zeigt sich auch nach dem Tiegeltest 
mit saurer bzw. basischer Asche als Korrosionsmedium. Das Asche-haltige 
Feuerfestmaterial 5A weist bezüglich des Schlackeeindringens bis 1450 °C unter CO-
Atmosphäre eine ähnlich gute Korrosionsbeständigkeit gegenüber intermediärer Schlacke 
auf wie das Cr2O3-Material. An den entwickelten MgAl2O4-Al2O3- sowie Al2O3-TiO2-
ZrO2-Werkstoffen sind jedoch deutlich größere Schädigungen durch intermediäre 
Braunkohleasche zu beobachten. Diese zeigen wiederum eine ähnlich gute 
Korrosionsbeständigkeit gegenüber saurer Schlacke wie der Cr2O3-reiche 
Auskleidungswerkstoff. 
 






Abbildung 58: Wechselwirkung eines kommerziellen Cr2O3-Vergasersteins mit 
intermediärer Braunkohleasche nach dem Tiegeltest für 3 h bei 1450 °C in CO-
Atmosphäre 
 
In der vorliegenden Arbeit wurden die Möglichkeiten und Grenzen der Optimierung von 
Al2O3 bzw. Al2O3-MgAl2O4 hinsichtlich der Eignung als Auskleidungsmaterial für 
Anlagen zur Synthesegaserzeugung dargestellt. Demnach kann eine Verbesserung der 
Korrosionsbeständigkeit einerseits durch eine Optimierung der Mikrostruktur erfolgen. 
Dabei führen „Sinterhilfsmittel“ zu einem homogeneren Gefüge mit geringerer 
Porenstruktur. Die Verbesserung der Sinteraktivität liefert beispielsweise Zement. Jedoch 
reagieren die in dem Zement enthaltenen CA-Phasen mit der Al2O3-Matrix bei hohen 
Temperaturen unter Normalbedingungen zu CA6, welches, auch aufgrund einer porösen 
Struktur, eine sehr geringe Korrosionsbeständigkeit gegenüber Kohleschlacken aufweist. 
Um Zement zur Optimierung der Mikrostruktur einsetzen zu können, sollte sich die CA2-
Phase während der Sinterung ausbilden, die das Gefüge nicht aufweitet. Dies kann z.B. 
durch eine Sinterung unter CO-Atmosphäre erfolgen. Weitere Komponenten, welche die 
Sinteraktivität von Al2O3-basierten Massen beeinflussen, stellen ZrO2, TiO2 sowie SiO2 
dar, wobei letzteres jedoch die Hochtemperaturbeständigkeit deutlich reduziert. 
Eine Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit kann andererseits auch durch eine 
Wechselwirkung des Tiegelmaterials mit der Schlacke erzielt werden. Dabei sind zwei 
Möglichkeiten denkbar: die Ausbildung einer stabilen Schutzschicht sowie die 
Veränderung der Schlackenchemie. Die Ausbildung einer stabilen Schutzschicht auf dem 
Tiegel konnte am Beispiel der AZT-Werkstoffe dargestellt werden, wobei mit dem MgO 





der sauren Asche eine etwa 20 µm dicke MgAl2O4-Schicht entsteht. Die Chemie der 
Schlacke in Tiegelnähe bzw. im infiltrierten Bereich ändert sich, indem entweder 
Tiegelmaterial in der Schlacke gelöst wird (siehe MgO am Beispiel der Spinell-haltigen 
Werkstoffe) oder Bestandteile der Schlacke reaktiv gebunden werden. In beiden Fällen 
wird die Infiltration des Tiegelmaterials durch Schlacke gestoppt, wenn sich die Viskosität 
der Schlacke infolge der Wechselwirkung erhöht. 
Die für die Korrosionsuntersuchungen angewendete 100 % CO-Atmosphäre sowie der 
Tiegeltest ohne Schlackebewegung stellten jedoch nur eine Näherung zu 
Vergasungsbedingungen dar. Daher kann nur nach einem Einsatz der optimierten, neu 
entwickelten Werkstoffe in einem realen Vergaser endgültig abgeschätzt werden, ob die 
derzeit eingesetzten Cr2O3-reichen Werkstoffe durch kostengünstigere und 
umweltfreundlichere Materialien ersetzt werden können. Allerdings gibt es u.a. aufgrund 
der geringen Anzahl weltweit verfügbarer Vergasungsanlagen kaum die Möglichkeit, 











Die Synthesegaserzeugung stellt einen Schlüsselprozess für die chemische und 
energetische Industrie dar, indem einerseits in IGCC-Kraftwerken ohne NOx- sowie 
geringeren CO2-Emissionen aus Kohle Strom erzeugt und andererseits Grundstoffe der 
chemischen Industrie synthetisiert werden können. Dabei hängt die Wirtschaftlichkeit 
der Anlagen zur Synthesegasherstellung auch von der keramischen Ausmauerung ab. Da 
die derzeit verwendeten Chromoxid-reichen Feuerfeststeine allerdings energieintensiv 
hergestellt werden müssen, umweltunverträglich sowie gesundheitsschädlich sind und 
eine unzureichende Standzeit von 3 bis 24 Monaten aufweisen, werden für einen 
nachhaltigen und ökonomischeren Betrieb der Vergasungsanlagen neue 
Auskleidungsmaterialien gefordert, welche den hohen Temperaturen, Drücken, 
Schlackeangriff sowie weiteren Anforderungen standhalten. 
Aluminiumoxid zeigt im Allgemeinen sehr gute Hochtemperatureigenschaften, ist in 
großen Mengen kostengünstig verfügbar und gewährleistet eine unproblematische 
Entsorgung des Materials nach dem Einsatz. Allerdings wird Al2O3 leicht von 
Kohleschlacke infiltriert, wobei es zu Schädigungen in Form von Rissbildung und zur 
raschen Auflösung des Werkstoffes kommt. Daher kann reines Aluminiumoxid bisher 
nicht dauerhaft als Auskleidungsmaterial für Hochtemperaturvergasungsanlagen 
eingesetzt werden. Dies ist vor allem mit einer für die Anforderungen nicht optimalen, zu 
hoher Schlackeinfiltration neigenden, Mikrostruktur zu erklären. Zusätzlich bilden sich 
bei der üblichen Verwendung einer Zementbindung CA-Phasen aus, welche eine sehr 
geringe Beständigkeit gegenüber Kohleschlacke aufweisen. Aus diesem Grund verfolgte 
die vorliegende Arbeit vielversprechende Ansätze zur Verbesserung der 
Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 gegenüber Kohleschlacken, indem durch verschiedene 
Zusätze einerseits die Mikrostruktur optimiert und andererseits eine korrosionsmindernde 






Ein erster Ansatz beschäftigte sich mit der Verbesserung einer Industrie-nahen Alumina-
Spinell-Gießmasse, um deren Einsatz in Anlagen zur Synthesegaserzeugung zu 
ermöglichen. Dabei wurde zum einen die Erhöhung des Gehaltes an chemisch 
beständigerem Spinell als zielführend angesehen. Um gleichzeitig die Mikrostruktur 
dieser Materialien zu optimieren, erfolgte zum anderen der Einsatz eines neuartigen 
Spinell-reichen Zementes (CMA 72) als Bindemittel. Die Zugabe eines CMA 72-Gehaltes 
von etwa 6 Gew.-% erlaubte die Herstellung eines Spinell-reichen Werkstoffes 
(64 Gew.-% MgAl2O4) mit einer idealen Porosität, guter Festigkeit sowie hervorragenden 
Hochtemperatureigenschaften (Heißbiegefestigkeit, Temperaturwechselbeständigkeit), 
welcher somit alle mechanischen Anforderungen für einen Einsatz in 
Flugstromvergasungsanlagen erfüllt. 
Korrosionsuntersuchungen (Tiegeltest) mit saurer Asche bei 1450 °C in CO-Atmosphäre 
haben gezeigt, dass infolge der Optimierung der Mikrostruktur durch den zugegebenen 
Spinell-reichen Zement die Schlackeinfiltration im Vergleich zum Industrie-nahen Al2O3-
reichen Material um etwa 85 % auf eine Eindringtiefe von 1 mm gesenkt werden konnte. 
Dabei wies die Tiegelmatrix aufgrund des hohen Spinell-Gehaltes keinen schädigenden 
Angriff durch die saure Schlacke auf. Dennoch konnten auch an diesem optimierten 
Werkstoff im Rasterelektronenmikroskop erste Auflösungserscheinungen beobachtet 
werden, wobei Schlacke schnell die feinen Al2O3-Bestandteile infiltriert und mit diesen 
reagiert. Dabei entstehen CA-Phasen, die anschließend mit SiO2 der Schlacke 
Verbindungen aus dem Al2O3-SiO2-CaO-System bilden. Die Alkalien Na2O und K2O, 
welche in die porösen Al2O3-Körner eindringen, führen aufgrund von 
Schmelztemperaturerniedrigungen im weiteren Korrosionsverlauf zum Auflösen dieser 
Verbindungen, wodurch die Al2O3-Komponenten im Werkstoffsystem rasch aufgezehrt 
werden. Die Spinell-Körner zeigten hingegen keine Infiltration durch Schlacke. 
Allerdings konnte am Rand der Spinell-Körner die Ausbildung einer Reaktionsschicht 
beobachtet werden, welche vor allem Ca und Sulfid enthält. Diese entstehenden 
Ca-Al-Mg-O-S-Verbindungen sind ebenfalls als niedrigschmelzend bekannt, weshalb bei 
längerer Korrosionsdauer auch die Spinell-Matrix durch Ca und S der Schlacke 






Trotz dieser beobachteten Reaktionen des Tiegelmaterials mit der Schlacke zeigte der 
optimierte Spinell-Alumina-Werkstoff eine deutlich erhöhte Korrosionsbeständigkeit. 
Diese kann neben der verbesserten Mikrostruktur zusätzlich mit einer lokalen Änderung 
der Schlackechemie in unmittelbarer Tiegelnähe bzw. in den offenen Poren erklärt 
werden, wobei sich diese mit aufgelöstem Al2O3 und MgO anreicherten. Des Weiteren 
war in der Nähe des Tiegelmaterials kein Eisen nachweisbar. Dadurch erhöht sich die 
Viskosität der Schlacke, wodurch die Infiltration zusätzlich verlangsamt oder gestoppt 
wurde bzw. die Schlacke im Infiltrationsbereich erstarrte. Somit konnten am Beispiel der 
MgAl2O4-Al2O3-Werkstoffe potentielle korrosionsmindernde Effekte zur Verbesserung 
der Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 gegenüber Kohleschlacke dargestellt werden, 
indem die Mikrostruktur der Materialien sowie die Schlackechemie verändert werden, 
was die Infiltration vermindert oder sogar stoppt. 
In einem zweiten Ansatz zur Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 
gegenüber Kohleschlacke wurden TiO2 und ZrO2 zugegeben, um Wechselwirkungen mit 
den Schlackekomponenten zu erzielen. Weiterhin sind feinkörnige Al2O3-TiO2-ZrO2-
Materialien für ihre hervorragende Temperaturwechselbeständigkeit bekannt; eine 
Werkstoffeigenschaft, welche die Lebensdauer keramischer Ausmauerungen in 
Hochtemperaturanlagen deutlich verbessert. In dem grobkörnigen Al2O3-
Feuerfestwerkstoff verursachten die TiO2- und ZrO2-Zusätze jedoch eine leichte 
Erhöhung der offenen Porosität sowie eine Verminderung der Biegefestigkeit und 
Heißbiegefestigkeit. Dennoch zeigten auch die grobkörnigen Al2O3-TiO2-ZrO2-
Materialien eine sehr gute Thermoschockbeständigkeit. Die thermomechanischen 
Eigenschaften der entwickelten Werkstoffe werden dabei maßgeblich von ihrem 
Phasenbestand und dessen Einfluss auf das Gefüge geprägt. Es sollten jedoch noch weitere 
Untersuchungen an Bruchbildern durchgeführt werden, um die Mechanismen für die 
hervorragende Thermoschockbeständigkeit erklären zu können. 
Während der Sinterung bei 1650 °C reagiert Al2O3 bevorzugt mit der TiO2-Komponente 
zu Aluminiumtitanat. Im weiteren Sinterprozess geht anschließend aus Al2TiO5 durch 






NaTi2Al5O12-Phase hervor, welche zwischen die Al2O3-Körner wächst. Dabei konnte 
durch geringe Mengen dieser nadelförmigen Kristalle infolge eines 
Verzahnungsmechanismus eine Verbesserung der Mikrostruktur sowie der Eigenschaften 
einer Al2O3-Masse mit 2,5 Gew.-% TiO2 beobachtet werden. Enthält der Werkstoff jedoch 
zu große Mengen an NaTi2Al5O12-Phase, so wird das Gefüge durch die wachsenden 
Nadeln aufgeweitet, was die Schwächung der Struktur sowie Verminderung der 
mechanischen Eigenschaften des Al2O3-Probekörpers mit 5 Gew.-% TiO2 verdeutlicht. 
Die ZrO2-Komponente reagiert wiederum nicht mit Al2O3, liegt jedoch nach Sinterung in 
der monoklinen Modifikation vor. 
Während des Korrosionstests (Tiegeltest bei 1450 °C in CO-Atmosphäre) mit 
intermediärer Kohleschlacke drang diese komplett in die Al2O3-ZrO2-TiO2-Tiegel ein und 
verursachte starke Rissbildung. Eine Ausnahme stellte der Tiegel mit 2,5 Gew.-% TiO2 
dar, welcher trotz Schlackeinfiltration makroskopisch keine Schädigung des Gefüges 
aufwies. Ein mögliches Abplatzen des infiltrierten Bereiches infolge von 
Temperaturschwankungen verursacht durch unterschiedliche thermische 
Ausdehnungskoeffizienten sollte jedoch bei einem geplanten Einsatz dieses Werkstoffs in 
Vergasungsanlagen beachtet werden. In Kontakt mit saurer Kohleschlacke zeigten die 
Al2O3-ZrO2-TiO2-Werkstoffe eine deutlich höhere Korrosionsbeständigkeit bei geringer 
Schlackeinfiltration. Zu Beginn des Korrosionstests dringt die Schlacke zwar wenige 
Millimeter tief in die Tiegel ein und löst Teile der Matrix heraus, was anhand von ZrO2 in 
der Schlacke nachgewiesen werden konnte. Im weiteren Korrosionsverlauf bildet sich auf 
dem Tiegel jedoch eine dünne Spinell-Schutzschicht aus, welche aus der Reaktion des 
Al2O3 mit MgO der Schlacke hervorgeht. Diese etwa 20 µm dicke Schutzschicht 
verhindert die weitere Infiltration durch Schlacke sowie das Herauslösen des 
Tiegelmaterials. Dabei beeinflussten TiO2 und ZrO2 die Ausbildung der Schicht auf 
unterschiedliche Weise. Vor allem Titandioxid ist für die Verbesserung der in situ Spinell-
Bildung bekannt, weshalb infolge der schnelleren Ausbildung der Schutzschicht eine 
höhere Korrosionsbeständigkeit durch TiO2-Zugabe erzielt werden kann. Die 
Anwesenheit beider Komponenten (TiO2 und ZrO2) im Al2O3-Gefüge zeigte hingegen die 






Auf diese Weise konnten am Beispiel der Al2O3-ZrO2-TiO2-Werkstoffe eine Verbesserung 
der Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 gegenüber Kohleschlacke erzielt werden, indem 
die Tiegelkomponenten mit einem Schlackebestandteil zu einer Schutzschicht auf dem 
Al2O3-Tiegel reagieren, welche die weitere Infiltration und Auflösung durch Schlacke 
verhindert. 
Ein dritter Ansatz verfolgte die Optimierung der Mikrostruktur einer Al2O3-Gießmasse 
durch Zugabe von intermediärer Braunkohleasche, welche den Sintereffekt erhöht. Hier 
konnten drei wichtige Parameter erkannt werden, die das Gefüge und die Mikrostruktur 
beeinflussen. So kommt es unter Normalatmosphäre bei etwa 1240 °C zur Entgasung der 
SO3-Komponenten der Asche im Werkstoff, was zu einem Aufblähen und somit zu einer 
hohen offenen Porosität führt. Die offene Porosität nach Sinterung kann jedoch entweder 
durch eine Erhöhung der Sintertemperatur von 1300 °C auf 1350 °C gesenkt, oder die SO3- 
Entgasung verhindert werden, in dem die Sinterung bei 1300 °C in CO-Atmosphäre 
erfolgt. Die Sinteratmosphäre beeinflusst weiterhin auch die Bildung von CaO-Al2O3-
Phasen in den Probekörpern. So entsteht unter oxidierenden Sinterbedingungen CA6, 
wohingegen unter reduzierender Atmosphäre die beständigere CA2-Phase nachgewiesen 
werden konnte. Der Phasenbestand in Abhängigkeit der Sinteratmosphäre bestimmt 
zusätzlich die Dichte des Gefüges der entwickelten Materialien, wobei die Bildung von 
CA6 die Struktur aufweitet. Somit konnte eine optimierte Mikro- sowie Porenstruktur der 
Asche-haltigen Feuerfestwerkstoffe nur nach einer Sinterung bei 1300 °C in 
reduzierender CO-Atmosphäre erzielt werden. 
Aufgrund des erhöhten Sintereffektes ist bereits bei Aschegehalten von 5 Gew.-% eine 
deutliche Steigerung der Festigkeit zu beobachten. Gleichzeitig sinkt jedoch wegen den 
zugegebenen Aschekomponenten (v.a. SiO2 und CaO) die Hochtemperatureigenschaften 
dieser Werkstoffe, wodurch eine maximale Einsatztemperatur von etwa 1450 °C nicht 
überschritten werden sollte. Die Zugabe von Braunkohleasche und auch die Sinterung 







Durch Optimierung der Mikrostruktur konnte die Korrosionsbeständigkeit von Al2O3 
gegenüber einer intermediären Braunkohleasche erheblich verbessert werden, was 
Tiegeltests belegten. Hier zeigte sich nur eine geringe Infiltration der Makroporen durch 
Schlacke sowie kaum Auflösungserscheinungen der Matrix im 
Rasterelektronenmikroskop. Da trotz leicht höherer offener Porosität die Asche-haltigen 
Feuerfestwerkstoffe im Vergleich zu Zement-gebundenem Al2O3 makroskopisch keine 
Schlackeinfiltration zeigen, kann neben der Optimierung der Mikrostruktur bzw. 
Verringerung der mittleren Porengröße auch mit einem Angleichen des Tiegelmaterials 
an die Chemie des Korrosionsmediums (Braunkohleasche) erklärt werden, was im 
Allgemeinen die Korrosionswirkung senkt. So reichen bereits geringe Mengen an 
zugegebener Braunkohleasche unter 5 Gew.-% aus, um die Korrosionsbeständigkeit von 
Al2O3 gegenüber Kohleschlacke erheblich zu verbessern. 
Somit konnte anhand zahlreicher Korrosionsuntersuchungen an Tiegeln unter CO-
Atmosphäre mit saurer, intermediärer und basischer Braunkohleasche erkannt werden, 
dass die Korrosion Al2O3-basierter Werkstoffe in erster Linie von der Viskosität der 
verwendeten Schlacke bei der jeweiligen Testtemperatur abhängt. Je niedriger die 
Fließtemperatur ist, d.h. je mehr schmelztemperatursenkende Komponenten in der Asche 
enthalten sind, desto geringer ist die Viskosität der Schlacke, was ein Infiltrieren des 
Werkstoffs begünstigt. Die Zusammensetzung der Asche beeinflusst zum einen diese 
Viskosität. Die enthaltenen Komponenten reagieren zum anderen jedoch auch mit dem 
Tiegelmaterial, wobei besonders CaO, SiO2, Na2O, Sulfid und K2O an der Auflösung der 
Al2O3- bzw. Al2O3-MgAl2O4-Tiegelmatrix beteiligt sind. Die in der Arbeit vorgestellten 
korrosionmindernde Ansätze sahen einerseits eine Verbesserung der Mikrostruktur vor, 
wodurch die Infiltration durch Schlacke gesenkt wurde. Andererseits führte zum Beispiel 
die Anreicherung der Schlacke mit einem Bestandteil des Tiegels zu einer lokalen 
Veränderung der Schlackechemie, wodurch die Viskosität der Schlacke erhöht und somit 
die Infiltration gesenkt werden konnte. Es sollte jedoch eine Überprüfung der Wirkung 
dieses Effektes in einem System erfolgen, in dem sich die Schlacke bewegt und es somit zu 






vielversprechender Ansatz zur Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit ist die 
Ausbildung einer Schutzschicht auf dem Tiegel, indem das Tiegelmaterial mit 
Komponenten der Schlacke reagiert. Auch hier sollte die Beständigkeit dieser 
Schutzschicht unter realen Prozessbedingungen ermittelt werden. 
Die entwickelten Werkstoffe zeigten eine sehr gute Korrosionsbeständigkeit vor allem 
gegenüber einer sauren Kohleschlacke. Dabei konnten ähnlich gute Ergebnisse erzielt 
werden wie mit einem derzeit verwendeten Cr2O3-Al2O3-ZrO2-Material mit 62 Gew.-% 
Cr2O3. Bezüglich ihrer thermomechanischen Eigenschaften eignen sich die entwickelten 
Alumina-Spinell- sowie die Al2O3-ZrO2-TiO2-Werkstoffe für einen Einsatz in 
Flugstromvergasungsanlagen. Zusätzlich zeigen diese eine deutlich höhere 
Thermoschockbeständigkeit, was im Allgemeinen mit einer längeren Lebensdauer 
gleichgesetzt werden kann. Um jedoch als ökonomische und ökologische Alternative zu 
den derzeit verwendeten Cr2O3-reichen Auskleidungsmaterialien zu gelten, müssen die 
entwickelten Werkstoffe noch unter realen Vergasungsbedingungen getestet werden, in 
denen u.a. fließende Schlacke, Temperaturschwankungen und eine typische 
Vergaseratmosphäre vorherrschen. Das Asche-haltige Feuerfestmaterial kann wiederum 
aufgrund der geringeren Hochtemperaturbeständigkeit nur bis zu einer maximal 
auftretenden Prozesstemperatur von 1450 °C eingesetzt werden, empfiehlt sich wegen der 
hervorragenden Korrosionsbeständigkeit aber insbesondere als ressourcenschonendes und 
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9.1 Herstellung der Werkstoffe 
Tabelle 9.1.1: Zusammensetzung der Werkstoffe für Untersuchungen zum Verhalten der 
Materialeigenschaften unter CO-Atmosphäre 
Rohstoff 
Anteil (Gew.-%) 
A-CO AZT-CO MA-CO CA6-CO 
T60 2 - 5 mm 25,0 25,0 25,0 - 
T60 1 - 3 mm 15,0 15,0 - - 
T60 0,5 – 1 mm 11,0 11,0 - - 
T60 0 – 0,5 mm 18,0 7,0 - - 
T60 0 – 0,2 mm - 4,5 - - 
T60 0– 0,045 mm 8,0 4,5 - - 
T60 0 – 0,020 mm 11,0 19,0 - - 
CL370 9,0 - - 8,0 
CT9FG - 9,2 - - 
CTC50 - - 10,0 - 
CT3000SG - 1,0 1,0 - 
AB300 3,0 3,0 3,0 - 
DV1112 MgO-Zirconia - 0,4 - - 
TR-HP-2 - 0,4 - - 
AR78 1 – 3 mm - - 15,0 - 
AR78 0,5 – 1 mm - - 11,0 - 
AR78 0 – 0,5 mm - - 7,0 - 
AR78 0 – 0,090 mm - - 9,0 - 
AR78 0 – 0,020 mm - - 19,0 - 
Bonite 3 – 6 mm - - - 25,0 
Bonite 1 – 3 mm - - - 15,0 
Bonite 0,5 – 1 mm - - - 11,0 
Bonite 0 – 0,5 mm - - - 18,0 
Bonite 0 – 0,045 mm - - - 8,0 
Bonite 0 – 0,020 mm - - - 10,0 
CA270 - - - 5,0 
FS65 - - - 0,3 
ADW 1 0,5 0,5 0,5 0,5 
ADS 1 0,5 0,5 0,5 0,5 







Tabelle 9.1.2: Zusammensetzung der Spinell-haltigen Gießmassen 
Rohstoff 
Anteil (Gew.-%) 
TMA-AB MA-AB 2CMA 6CMA 6CAC 18CMA 
T60 2 - 5 mm 25,0 25,0 25,0 25,0 25,0 25,0 
T60 1 - 3 mm 15,0 - - - - - 
T60 0,5 – 1 mm 11,0 - - - - - 
T60 0 – 0,020 mm 11,0 - - - - - 
CTC50 10,0 10,0 10,0 7,0 7,0 - 
CT3000SG 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 - 
AB300 3,0 3,0 - - - - 
AR78 1 – 3 mm - 15,0 15,0 15,0 15,0 15,0 
AR78 0,5 – 1 mm - 11,0 11,0 11,0 11,0 11,0 
AR78 0 – 0,5 mm 7,0 7,0 7,0 7,0 7,0 7,0 
AR78 0 – 0,090 mm 9,0 9,0 10,0 9,0 9,0 9,0 
AR78 0 – 0,020 mm 8,0 19,0 19,0 19,0 19,0 15,0 
CMA 72 - - 2,0 6,0 - 18,0 
Secar 71 - - - - 6,0 - 
ADW 1 0,5 0,5 - - - - 
ADS 1 0,5 0,5 - - - - 
AL200 - - 0,1 0,1 0,1 0,1 
AL300 - - 0,1 0,1 0,1 0,1 
H2O 5,5 5,6 4,9 4,9 4,9 5,4 
 
Tabelle 9.1.3: Zusammensetzung der entwickelten Al2O3-ZrO2-TiO2-Werkstoffe  
Rohstoff 
Anteil (Gew.-%) 
A1650 AZT AZ5.0 AT5.0 AT2.5 
T60 2 - 5 mm 25,0 25,0 25,0 25,0 25,0 
T60 1 - 3 mm 15,0 15,0 15,0 15,0 15,0 
T60 0,5 – 1 mm 11,0 11,0 11,0 11,0 11,0 
T60 0 – 0,5 mm 18,0 18,0 18,0 18,0 18,0 
T60 0– 0,045 mm 8,0 8,0 8,0 8,0 8,0 
T60 0 – 0,020 mm 11,0 1,0 6,0 6,0 8,5 
CL370 9,0 9,0 9,0 9,0 9,0 
AB300 3,0 3,0 3,0 3,0 3,0 
DV1112 MgO-Zirconia - 5,0 5,0 - - 
TR-HP-2 - 5,0 - 5,0 2,5 
ADW 1 0,5 0,5 0,5 0,5 0,5 
ADS 1 0,5 0,5 0,5 0,5 0,5 







Tabelle 9.1.4: Zusammensetzung von Al2O3 und der Asche-haltigen Werkstoffe  
Rohstoff 
Anteil (Gew.-%) 
0A 5A 11A 19A 
T60 2 - 5 mm 25,0 25,0 25,0 25,0 
T60 1 - 3 mm 15,0 15,0 15,0 15,0 
T60 0,5 – 1 mm 11,0 11,0 11,0 11,0 
T60 0 – 0,5 mm 7,0 7,0 7,0 3,0 
T60 0 - 0,2 mm 11,0 6,0 - - 
T60 0– 0,045 mm 8,0 8,0 - - 
T60 0 – 0,020 mm 11,0 11,0 17,0 13,0 
CL370 9,0 9,0 - - 
CT9FG - 3,0 3,0 3,0 
CTC50 - - 10,0 10,0 
CT3000SG - - 1,0 1,0 
CA270 3,0 - - - 
Intermediäre Braunkohleasche - 5,0 11,0 19,0 
FS65 - 0,3 0,3 0,3 
ADW 1 0,5 0,5 1,0 1,0 
ADS 1 0,5 0,5 1,0 1,0 













9.3 Optimierung von Spinell-Gießmassen 




AR78 1 – 3 mm 20,0 
AR78 0,5 – 1 mm 15,0 
AR78 0 – 0,5 mm 9,0 
AR78 0 – 0,090 mm 12,0 
AR78 0 – 0,020 mm 38,0 





9.4 Optimierung von AZT-Gießmassen 
 
Abbildung 9.4.1: Al2O3-Tiegel der Zusammensetzung „A1650“ nach Korrosionstest bei 




Abbildung 9.4.2: AZT-Tiegel mit monoklinem ZrO2 nach Korrosionstest bei 1450 °C für 3 







Abbildung 9.4.3: EDS-Punktanalyse der in situ gebildeten Spinell-Schicht auf dem AZ5.0-
Tiegel 
 
9.5 Entwicklung Asche-haltiger Materialien 
 
 










Abbildung 9.6.1: Ergebnis des Fingertest der Zusammensetzung 11A (oben) bzw. MA-AB 
(unten) bei 1300 °C für 8 h in Argon-Atmosphäre 
 
Tabelle 9.6.1: Werkstoffkennwerte von „Zirchrom 60“ 
Kennwert  
Rohdichte (g/cm3) 3,84 
offene Porosität (%) 13,4 
BF (MPa) 28,0 
KDF (MPa) 200,0 
HBF1500 °C (MPa) 5,0 
 
 
 
 
 
 
